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Hiermit versichere ich, die vorliegende Arbeit
Epitaxie virtueller Germaniumsubstrate
fu¨r III-V-Halbleiter
selbsta¨ndig verfasst zu haben und keine anderen als die angegebenen Quel-
len und Hilfsmittel benutzt zu haben. Alle wo¨rtlichen und sinngema¨ß aus
vero¨ffentlichten und nicht vero¨ffentlichten Schriften und sonstigen Quellen
entnommenen Stellen sind als solche kenntlich gemacht. Weiterhin erkla¨re





.Je mehr sich bei Erforschung der Natur die Erfahrungen und Versuche ha¨ufen,
desto schwankender werden die Theorien. Es ist aber immer gut sie nicht
gleich deswegen aufzugeben. Denn jede Hypothese die gut war, dient wenigs-
tens die Erscheinungen bis auf ihre Zeit geho¨rig zusammen zu denken und zu
behalten. Man sollte die widersprechenden Erfahrungen besonders niederlegen,
bis sie sich hinla¨nglich angeha¨uft haben um es der Mu¨he wert zu machen ein
neues Geba¨ude aufzufu¨hren.
Georg Christoph Lichtenberg, 1602 [1]
iv
Kurzfassung
In der vorliegenden Dissertation wird die Integration von Galliumarsenid
auf virtuellen Germaniumsubstraten mit und ohne Fehlschnitt untersucht.
Zur Herstellung der virtuellen Germaniumsubstrate (VS) werden voll re-
laxierte Germaniumschichten auf Siliziumsubstraten aufgewachsen. Dazu
werden die Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Antimon (SME) sowie die
Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie (CME) angewendet. Um die Eignung der
VS zu beurteilen, wird Galliumarsenid auf die hergestellten VS epitaktisch
gewachsen und charakterisiert. Durch die Wahl von VS mit einem Fehlschnitt
von 6° zur na¨chsten {111}-Ebene wird die Ausbildung von Antiphasengrenzen
an der Galliumarsenid/Germanium-Grenzfla¨che verhindert.
Die mit der Surfactant-modifizierten Epitaxie hergestellten Germaniumschich-
ten weisen eine Gesamtschichtdicke von 500nm auf und sind bis auf eine
geringe Zugspannung, die durch unterschiedliche thermische Ausdehnung
beim Abku¨hlen hervorgerufen wird, vollsta¨ndig relaxiert. Um zu gewa¨hrleisten,
dass die Menge an Antimon, welche nach Prozessende an der Oberfla¨che
verbleibt, so gering wie mo¨glich ist, wird ein zweistufiger Wachstumsprozess
basierend auf der SME entwickelt und optimiert. Die nach Wachstumsende
dieses Prozesses an der Oberfla¨che verbliebene Menge an Antimon kann
auf weniger als 1100 Monolage abgescha¨tzt werden. Durch eine entsprechen-
de thermische Pra¨paration nach Wachstumsende wird eine u¨berwiegend
doppel-atomar gestufte Germaniumoberfla¨che erreicht, die Voraussetzung
fu¨r das epitaktische Wachstum von Galliumarsenid ohne Ausbildung von
Antiphasengrenzen ist.
Die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie erlaubt es zwar, virtuelle Germani-
umsubstrate, die vollsta¨ndig relaxiert sind, mit Schichtdicken kleiner 50nm
herzustellen, jedoch konnten keine Wachstumsbedingungen gefunden werden,
bei denen sich eine doppel-atomar gestufte Germaniumoberfla¨che ausbildet.
Das Wachstum von 1 µm dicken Galliumarsenidschichten zeigt die Eignung
der VS, die mit der SME hergestellt worden sind. Durch Transmissions-
elektronenmikroskopie wird der Einfluss des Fehlschnitts nachgewiesen. Im
Gegensatz zu den VS ohne Fehlschnitt wird die Ausbildung von Antiphasen-
grenzen bei den VS mit Fehlschnitt nahezu vollsta¨ndig verhindert.
v
Abstract
This dissertation deals with the integration of gallium arsenide on virtual
germanium substrates (VS) with and without miscut. VS are made by
epitaxial growth of fully relaxed germanium layers on silicon substrates. The
germanium layers are either grown by surfactant-mediated epitaxy with
antimony (SME) or by carbon-mediated epitaxy. In order to evaluate the
suitability of VS, gallium arsenide is grown on them and characterized. By
using VS with a miscut of 6° to the next {111}-plane the developement of
antiphase boundaries at the gallium arsenide/germanium interface can be
suppressed.
VS grown by surfactant-mediated epitaxy have an germanium layer thickness
of 500nm and are fully relaxed. However, there is a small amount of tensile
strain after sample cooling left due to difference in thermal expansion. To
make sure that there is as little antimony as possible at the surface, a
two step growth process based on SME is introduced and optimized. Thus,
after the growth process the amount of residual antimony on the surface
is estimated to be less than 1100 monolayer. A thermal preparation leads
to a predominantly double-atomically stepped germanium surface which is
inevitable for antiphase boundary free growth of gallium arsenide.
Employing carbon-mediated epitaxy to grow VS leads to fully relaxed ger-
manium layers with thicknesses less than 50nm. However, it has not been
possible to find appropriate growth conditions that direct to a double-atomic
stepped germanium surface.
The epitaxial growth of 1 µm thick gallium arsenide layers shows the potential
of VS grown by SME. Transmission electron microscopy reveals an almost
antiphase boundary free growth of gallium arsenide on the VS with miscut.
The gallium arsenide layers grown on VS without an miscut reveal antiphase
boundaries at the gallium arsenide/germanium interface, indicating the effect
of the miscut.
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Der Verzicht auf nukleare und fossile Energietra¨ger, der durch den deutschen
Bundestag im Erneuerbare-Energien-Gesetz festgelegt ist [2], ist in Deutsch-
land ein viel diskutiertes Thema. Durch regenerative Energiequellen soll der
Anteil konventioneller Energiequellen in den folgenden Jahren gesenkt werden.
Der Anteil regenerativer Energiequellen am deutschen Strommix soll von
derzeit 30% [3] auf 55%-60% im Jahr 2035 erho¨ht werden [2]. Um diese Steige-
rung zu erreichen, soll in den na¨chsten Jahren ein Ausbau der regenerativen
Energiequellen stattfinden. Um eine ausreichende und zuverla¨ssige Energie-
versorgung zu gewa¨hrleisten, muss der Ausbau regenerativer Energiequellen
zwei Ansa¨tze verfolgen. Zum einen mu¨ssen zusa¨tzliche Windkraft-, Solar-,
Biomasse- und Wasserkraftanlagen errichtet werden. Jedoch ist gerade dieser
Zubau weiterer Anlagen abha¨ngig von Bebauungspla¨nen, Kommunalpolitik
und Bu¨rgerbeteiligung. Zum anderen kann der Ausbau regenerativer Energie-
quellen auch das Ersetzen vorhandener Anlagen durch neue und effizientere
sein. An dieser Stelle zeigt die Photovoltaik ihren Vorteil gegenu¨ber anderen
regenerativen Energiequellen. Im Gegensatz zu Windkraft-, Wasserkraft- oder
Biomasseanlagen, ko¨nnen Solarzellen platzsparend auf Hausda¨chern instal-
liert werden. Solarzellen ermo¨glichen die Umwandlung von Sonnenenergie in
elektrische Energie. Bisher wandeln Solarzellen nur etwa 20% des einfallenden
Lichts in Energie um, was die Frage aufwirft: Wie ko¨nnen Solarzellen noch
effizienter werden?
Um diese Frage zu beantworten, wird kurz erkla¨rt, wie Solarzellen, die
u¨berwiegend aus Silizium (Si) hergestellt werden, funktionieren. Anschließend
wird die Bedeutung des Elements Germanium (Ge) zur Herstellung von
hocheffizienten Tandemsolarzellen gezeigt. Dazu wird ein kurzer U¨berblick
u¨ber bestehende Konzepte von Tandemsolarzellen gegeben und es wird gezeigt,
wie eine Si-basierte Tandemsolarzelle mit Ge und Galliumarsenid (GaAs)
aussehen ko¨nnte. Abschließend wird die Fragestellung dieser vorliegenden
Dissertation, wie die monolithische Integration von III-V-Materialien wie
GaAs auf Si-Substraten unter Verwendung von Ge gelingen kann, vorgestellt.
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Abb. 1.1: Solares Spektrum AM1,5 unter Beru¨cksichtigung von Streuung und
Absorption in der Erdatmospha¨re unter einem Einstrahlwinkel von
48° zur Oberfla¨chennormalen [4].
1.1 Nutzung solarer Strahlungsenergie durch
Solarzellen
Basierend auf dem inneren photoelektrischen Effekt [5] wird bei herko¨mm-
lichen Solarzellen nur ein bestimmter Teil des solaren Spektrums (Abbil-
dung 1.1) in Energie umgewandelt. Eine Si-basierte Solarzelle kann aufgrund
der Bandlu¨cke von Si (Eg,Si = 1, 12 eV ) Licht mit einer Wellenla¨nge von
λ ≤ 1107 nm in Energie umwandeln. Optimalerweise hat einfallendes Licht
eine Energie Ephot gleich dem energetischen Abstand Bandlu¨cke Eg zwischen
Leitungs- (EL) und Valenzband (EV ) in Si. Weist absorbiertes Licht eine
gro¨ßere Energie als die Energie der Bandlu¨cke auf (Ephot > Eg ), wird die
u¨berschu¨ssige Energie in nicht nutzbare Wa¨rme umgesetzt (Thermalisation).
Der Weltrekordwirkungsgrad fu¨r eine Si-basierte Solarzelle liegt bereits bei
η = 25, 6% (AM1,5) [6]) und ist somit sehr nah an dem theoretisch maxi-
malen Wirkungsgrad (Shockley-Queisser-Limit [7]) von η ≈ 29% [8]. Das
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1.2 Auf dem Weg zu Tandemsolarzellen
in Abbildung 1.1 gezeigte solare Spektrum wird dabei als AM1,51 (AM1,5,
Luftmasse, engl. air mass) bezeichnet.
Es gibt verschiedene Konzepte, die bestehende Si-Solarzellen-Technologie
weiterzuentwickeln oder abzulo¨sen, eine aktuelle U¨bersicht ist in [9] gegeben.
Neben der Si-basierten Technologie, innerhalb derer beispielsweise an einer
Wiederverwendung der Si-Substrate2 zur Reduzierung der Herstellungskosten
gearbeitet wird [11], werden auch Solarzellen aus anderen Materialien wie
beispielsweise aus Perowskiten [12, 13], aus Kesteriten (Cu2ZnSn(S, Se)4-
System) [14, 15] oder aus nanostrukturierten Materialien [16] entwickelt.
An dieser Stelle wird ein weiterer Ansatz zur Steigerung der Effizienz von
Solarzellen vorgestellt. Durch die Kombination verschiedener Solarzellmateria-
lien zu Tandemsolarzellen (auch als Mehrschichtsolarzellen bezeichnet) kann
der Wirkungsgrad von Solarzellen signifikant (η ≥ 40%) gesteigert werden
[8]. Es werden in Tandemsolarzellen zwei oder mehr halbleitende Materialien
unterschiedlicher Bandlu¨cken (Eg,1,Eg,2,...) miteinander kombiniert, um ein
breiteres Spektrum der solaren Strahlung [4] (siehe Abbildung 1.1) zu absor-
bieren. Dadurch wird mehr einfallendes Licht als in einer Einzel-Solarzelle
ohne Verluste durch Thermalisation absorbiert und in elektrische Energie
umgewandelt.
1.2 Auf dem Weg zu Tandemsolarzellen
Um einen ho¨chstmo¨glichen Wirkungsgrad η in einer Tandemsolarzelle zu
erreichen, mu¨ssen die einzelnen Solarzellmaterialien so gewa¨hlt werden, dass
das solare Spektrum optimal absorbiert werden kann. Dafu¨r ist vor al-
lem die Bandlu¨cke Eg des jeweiligen Materials entscheidend, da diese die
maximal mo¨gliche zu absorbierende Wellenla¨nge des Lichtes bestimmt. In
Abbildung 1.2 werden typische Solarzellmaterialien mit ihren entsprechen-
den Bandlu¨cken Eg und Gitterkonstanten a gezeigt. Neben dem bereits
u¨berwiegend genutztem Si, werden Ge und Verbindungshalbleiter der Grup-
pe III und V (III-V) gezeigt. Außerdem ist in Abbildung 1.2 die ideale
Bandlu¨cke fu¨r eine 2-fach- und 3-fach-Tandemsolarzelle (bei freier Substrat-
wahl) eingezeichnet, basierend auf dem AM1,5-Spektrum [17]. So ergeben sich
1In der Literatur auch als AM1,5G bezeichnet. Es beru¨cksichtigt einfallende und nicht-
konzentrierte Lichtstrahlen auf der Erdoberfla¨che unter einem Winkel von 48° (bezogen
auf die Oberfla¨chennormale, nicht-senkrechter Lichteinfall, wie er typisch fu¨r europa¨ische
bzw. nordamerikanische Breitengrade ist) sowie die Streuung und Absorption von
Lichtstrahlen in der Erdatmospha¨re.




























Abb. 1.2: Bandlu¨cke gegen Gitterkonstante aufgetragen fu¨r III-V- und
Gruppe IV-Materialien. Halbleitermaterialien mit direktem
Bandu¨bergang in Blau, mit indirektem in Rot dargestellt.
Zusa¨tzlich ist die ideale Bandlu¨cke fu¨r eine 2-fach- und 3-fach-
Tandemsolarzelle (bei freier Substratwahl) eingezeichnet, basierend
auf dem AM1,5-Spektrum. Der rot (fu¨r Si-Substrate) bzw. blau
(fu¨r GaAs-Substrate) hinterlegte Bereich spiegelt den Gitterkon-
stantenbereich wider, in dem nahezu gitterangepasst (Verspan-
nung Gitter ≤ 1%) gewachsen werden kann. Gitterkonstanten bei
T = 300 K, eigene Darstellung nach [17].
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maximal mo¨gliche Wirkungsgrade fu¨r eine Tandemzelle bei freier Substrat-
wahl von η = 45% fu¨r zwei U¨berga¨nge und η = 50, 5% fu¨r drei U¨berga¨nge [8].
Dabei bezeichnet eine Tandemsolarzelle mit zwei U¨berga¨ngen die Kombina-
tion zweier solarzellaktiver Materialien, in denen generierte Ladungstra¨ger
durch jeweils einen pn-U¨bergang getrennt werden. Allerdings lassen sich
die gezeigten Solarzellmaterialien nicht beliebig kombinieren, weil sich die
Gitterkonstanten der Materialien unterscheiden. Deshalb ist der in Rot (fu¨r
Si-Substrate) bzw. in Blau (fu¨r GaAs-Substrate) hinterlegte Bereich in Ab-
bildung 1.2 eingezeichnet. Dieser stellt den Gitterkonstantenbereich dar, in
dem nahezu gitterangepasst (Verspannung Gitter ≤ 1%) und somit mo¨glichst
defektfrei gewachsen werden kann. Folglich ist es nicht verwunderlich, dass
u¨berwiegend III-V-Tandemsolarzellen auf Ge- oder GaAs-Substraten herge-
stellt werden. Ge besitzt eine lediglich um < 0, 1% gro¨ßere Bandlu¨cke als
GaAs und ist hinsichtlich der Bandlu¨cke (Eg,Ge = 0, 67 eV ) sehr nah an der
idealen Bandlu¨cke von Eg,ideal = 0, 9 eV (siehe Abbildung 1.2). Außerdem
la¨sst sich die Bandlu¨cke durch Legierung von III-V-Halbleitern einstellen,
was in Abbildung 1.2 durch die Verbindung der einzelnen Materialien mit
Linien gekennzeichnet ist. Beispielsweise kann durch Legierung von GaAs mit
AlAs die Bandlu¨cke so eingestellt werden, dass bei Kombination mit einer
Ge-Solarzelle der optimale Wirkungsgrad η erreicht wird.
Wie ist also eine derzeitige III-V-Tandemsolarzellen aufgebaut, um dem theo-
retischen Maximum am na¨chsten zu kommen? Der gegenwa¨rtige Stand der
Technik sind gitterangepasste [18, 19, 20] III-V-Tandemsolarzellen auf Ge-
Substraten, die insgesamt aus drei pn-U¨berga¨ngen bestehen. Eine derartige
Solarzelle, bestehend aus einer Ge-basierten Solarzelle (Eg,Ge = 0, 67 eV ),
einer GaInAs-basierten Solarzelle (Eg,GaInAs = 1, 4 eV ) und einer GaInP-
basierten Solarzelle (Eg,GaInP = 1, 9 eV ), wird in in Abbildung 1.3 a) sche-
matisch gezeigt. Mit dieser Tandemsolarzelle kann ein Wirkungsgrad von
η ≥ 40% erreicht werden [6, 21, 22].
Zwar ist die Herstellung von III-V-Tandemsolarzellen bereits etabliert, da
diese bevorzugt fu¨r extraterrestrische Anwendungen, aufgrund ihres sehr
guten Leistung-pro-Gewicht-Verha¨ltnisses, benutzt werden. Jedoch ist die
Herstellung von III-V-Tandemsolarzellen verglichen mit konventionellen Si-
Solarzellen sehr teuer. Die derzeitigen Konzepte haben den Nachteil, ver-
gleichsweise teure Ge- oder GaAs-Substrate zu benutzen. Si-Substrate, wie sie
in der Solarzellentechnologie fu¨r den Massenmarkt verwendet werden, kosten
bei einer Gro¨ße von 156 mmx 156 mm etwa 1 € pro Stu¨ck [10]. Ge- oder
GaAs-Substrate sind um einen Faktor 10-100 [23] teurer. Insbesondere dieser
Kostenunterschied hat bisher verhindert, dass III-V-(Tandem-)Solarzellen fu¨r













Abb. 1.3: U¨bersicht u¨ber verschiedene Konzepte fu¨r Tandemsolarzellen. (a)
Gitterangepasste Solarzelle mit 3 U¨berga¨ngen basierend auf einem
Ge-Substrat. (b) Tandemsolarzelle basierend auf einer Si-Solarzelle.
Um das Potential von III-V-Materialien zur Steigerung des Wirkungsgrads
trotzdem auszunutzen, wird derzeit die Integration von III-V-Materialien auf
Si-Substraten als “ultimative photovoltaische Lo¨sung” (aus dem Englischen:
Silicon wafer-based tandem cells: The ultimate photovoltaic solution? [8]) dis-
kutiert. Gela¨nge eine Verknu¨pfung der etablierten und kostengu¨nstigen Groß-
serienproduktion Si-basierter Solarzellen mit der technisch ausgereiften, aber
bisher weitaus kostenintensiveren Herstellung von III-V-Tandemsolarzellen,
offenbart sich das Potential von Si-basierten III-V-Tandemsolarzellen [8].
Abbildung 1.3 (b) zeigt den schematischen Aufbau einer Si-basierten III-V-
Tandemsolarzelle.
Allerdings stellt neben den Herstellungskosten die Integration von III-V-
Materialien auf Si-Substraten eine weitere Herausforderung dar. Weil es sich
um kristalline Materialien handelt, ist der Unterschied der Gitterkonstanten
zwischen Si- und III-V-Materialien (siehe Abbildung 1.2) entscheidend. Ist
dieser zu groß (bereits einige Prozent Unterschied reichen), entstehen bei
dem Wachstum Kristalldefekte, die die Leistung einer Solarzelle einschra¨nken
[24, 25, 26]. Aus diesem Grund ist bisher eine kostengu¨nstige Integration
von III-V-Materialien auf Si im Rahmen einer Großserienproduktion nicht
gelungen.
1.3 Wie Tandemsolarzellen auf Silizium-Substraten
realisiert werden ko¨nnen
Um III-V-Materialien auf Si zu integrieren, ist die U¨berfu¨hrung der Gitterkon-
stanten von Si zu dem III-V-Material durch eine Zwischenschicht notwendig.
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Abb. 1.4: Detaillierter Kontourplot fu¨r eine Tandemsolarzelle mit zwei pn-
U¨berga¨ngen unter unkonzentrierter, global terrestrischer Bestrah-
lung (AM1,5) nach [32]. Bei idealer Kombination der Bandlu¨cken
ist ein maximaler Wirkungsgrad von η ≈ 44% erreichbar. Bei
Verwendung einer Si-Zelle als untere der beiden Solarzellen sind
immerhin theoretisch maximale Wirkungsgrade von η = 42, 5%
(fu¨r Eg,Si = 1, 12 eV und Eg,GaAsP = 1, 7 eV ) mo¨glich.
Durch diese Zwischenschicht kann das Problem der Gitterfehlpassung zwi-
schen Si und GaAs (4, 1%) umgangen werden. Diese Zwischenschicht zur Inte-
gration kann aus Ge sein, denn der Unterschied der Gitterkonstanten von Ge
und GaAs betra¨gt weniger als 0, 1%. Ist die Ge-Schicht vollsta¨ndig relaxiert,
kann GaAs gitterangepasst aufgewachsen werden, ohne dass Versetzungen
infolge von Gitterfehlpassung entstehen. Bisher wird die Gitterkonstante
durch einen gradierten Puffer, dargestellt in Abbildung 1.3 (b) u¨berfu¨hrt.
Dabei wird u¨ber mehrere µm durch eine Si1−xGex-Schicht mit sich a¨ndernder
Zusammensetzung die Gitterkonstante vera¨ndert [27, 28, 29, 30, 31]. Gradier-
te Puffer werden auch fu¨r die U¨berfu¨hrung der Gitterkonstanten von Si zu
GaAsP [32, 33, 34, 35, 36] angewendet. Gradierte Puffer haben jedoch zwei
wesentliche Nachteile. Zum einen ko¨nnen aus gradierten Pufferschichten selbst
keine Solarzellen gebaut werden. Zum anderen absorbieren diese aufgrund
ihrer Schichtdicke bereits einen großen Anteil des einfallenden Lichts und
reduzieren die Effizienz der gesamten Tandemsolarzelle [37].
Deshalb kann die Integration von III-V-Materialien auf Si nur mit sehr du¨nnen
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Ge-Schichten realisiert werden (d ≈ 50nm) [8, 37]. Bei einer hinreichend klei-
nen Schichtdicke [8] der Ge-Schicht wu¨rde diese wie ein Tunnelu¨bergang zwi-
schen der unteren Si-Solarzelle und der (den) daru¨ber liegenden Solarzelle(n)
funktionieren. Solarzellen, bei denen das Ge nicht als aktive Solarzelle genutzt
wird, werden als out-of-the-sequence-Solarzellen bezeichnet. Denn die kleine
Bandlu¨cke Ge liegt (im Schichtstapel) zwischen den zwei gro¨ßeren Bandlu¨cken
von Si und GaAsP. Eine solche out-of-the-sequence-Tandemsolarzelle ko¨nnte
einen theoretisch maximalen Wirkungsgrad (AM1,5) von η = 42, 5% fu¨r zwei
U¨berga¨nge ermo¨glichen. Fu¨r eine Tandemsolarzelle mit zwei pn-U¨berga¨ngen
ist der maximal mo¨gliche Wirkungsgrad aufgetragen u¨ber der Bandlu¨cke
fu¨r die untere und obere Solarzelle in Abbildung 1.4 gezeigt. Wird nun als
untere Solarzelle eine Si-basierte (Eg,Si = 1, 12 eV ) gewa¨hlt, so ergibt sich
der maximale Wirkungsgrad von η = 42, 5% fu¨r die Kombination mit einer
GaAsP-basierten Solarzelle (Eg,GaAsP = 1, 7 eV ) [32, 38, 39, 40]. Fu¨r insge-
samt drei U¨berga¨nge ergibt sich ein theoretisch maximaler Wirkungsgrad
(AM1,5) von η ≥ 47, 5% fu¨r die Kombination aus Si (Eg,Si = 1, 12 eV ),
GaAsP (Eg,GaAsP = 1, 5 eV ) und GaInP (Eg,GaInP = 2, 0 eV ) [41]).
Die Herstellung solcher ausreichend du¨nnen Ge-Schichten auf Si-Substraten
wird in der vorliegenden Dissertation untersucht. Diese Ge-Schichten werden
im Folgenden als virtuelle Ge-Substrate bezeichnet und sollen fu¨r die monoli-
thische Integration von III-V-Materialien auf Si untersucht werden. Durch
die Wahl von du¨nnen (d ≈ 50nm [8, 37]) und voll relaxierten Ge-Schichten
werden Probleme aufgrund der Gitterfehlpassung zwischen Si und GaAs
umgangen. Als Verfahren zur Herstellung dieser Ge-Schichten werden die
Surfactant-modifizierte Epitaxie und die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie
hinsichtlich ihrer Eignung zur Herstellung virtueller Ge-Substrate untersucht.
Um die Eignung der virtuellen Ge-Substrate zu u¨berpru¨fen wird GaAs auf
diese aufgewachsen.
1.4 Aufbau der Dissertation
Die vorliegende Dissertation gibt zuna¨chst eine Einfu¨hrung in die Grundla-
gen der Epitaxie im Allgemeinen. Dazu werden Grundlagen des Wachstums
heteroepitaktischer Ge-Schichten auf Si und GaAs-Schichten auf Ge erkla¨rt
(Kapitel 2). Die Verfahren, die zur Herstellung virtueller Ge-Substrate be-
nutzt werden (Surfactant-modifizierte Epitaxie und Kohlenstoff-unterstu¨tzte
Epitaxie), werden aus Sicht des aktuellen Stands der Technik erla¨utert (Ka-
pitel 3). Die Charakterisierungsmethoden zur Untersuchung von epitaktisch
gewachsenen Schichten werden anschließend vorgestellt (Kapitel 4). Zuna¨chst
wird die Herstellung virtueller Ge-Substrate mit den beiden vorgestellten
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Verfahren untersucht und optimiert (Kapitel 5). Dann wird die Epitaxie
von GaAs auf den im Rahmen der vorliegenden Dissertation hergestellten
virtuellen Ge-Substraten durchgefu¨hrt (Kapitel 6). Die Ergebnisse werden
abschließend zusammengefasst und in den Kontext des gegenwa¨rtigen Stands
der Technik eingeordnet (Kapitel 7).
Verweise auf Kapitel, Grafiken und Tabellen, sowie Literaturverweise sind
in der PDF-Version verknu¨pft. Durch Klicken auf den entsprechenden Ver-
weis kann zu dem jeweiligen Kapitel, der Grafik, der Tabelle oder in das
Literaturverzeichnis gewechselt werden. Zusa¨tzlich werden im Anhang (Ka-





Kapitel 2 stellt die allgemeinen Grundlagen der Epitaxie sowie die wachs-
tumsbestimmenden Prozesse kurz vor. Diese werden anschließend auf das
Materialsystem Si/Ge bezogen, um die Grundlagen zur Herstellung virtueller
Ge-Substrate zu legen. Weiterhin wird das heteroepitaktische Wachstum
von GaAs auf Ge vorgestellt. Die Molekularstrahlepitaxie, mit der alle in
dieser Arbeit verwendeten Proben hergestellt worden sind, wird abschließend
vorgestellt.
2.1 Epitaxie
Die Epitaxie beschreibt eine Form des Kristallwachstums, bei der einzelne
Atome geordnet auf einer kristallinen Unterlage, als Substrat bezeichnet,
positioniert werden. Dabei leitet sich das Wort Epitaxie von den griechischen
Wo¨rtern εpiι (epi - “auf”) und ταξια (taxia - “ausrichten” bzw. “ordnen”)
ab und geht auf Royer [42] und Schneider [43] zuru¨ck. Das Substrat gibt
die atomare Ordnung fu¨r die aufwachsenden Atome vor, wobei eine gewisse
U¨bereinstimmung in Kristallstruktur und Symmetrie zwischen Substratmate-
rial und aufwachsendem Material fu¨r epitaktisches Wachstum erforderlich
ist.
Es wird zwischen Homoepitaxie und Heteroepitaxie unterschieden, fu¨r die ein
Unterschied der chemischen Potentiale µs 6= µf maßgeblich ist. Dabei bezeich-
net µs das chemische Potential des Substrats und µf das des aufwachsenden
Films. Bei der Homoepitaxie wird der Unterschied hauptsa¨chlich durch un-
terschiedliche Gitterkonstanten verursacht, wie sie beispielsweise zwischen
dotiertem und undotiertem Si auftreten, vereinfacht kann von demselben
Material bei Substrat und aufwachsendem Film gesprochen werden. Bei der
Heteroepitaxie allerdings sind Unterschiede in der Bindungsart und Bindungs-
sta¨rke zwischen Substratmaterial und dem Material des aufwachsenden Films
als hauptursa¨chlich zu nennen. In der Regel wa¨chst ein anderes Material
als das Substratmaterial auf.[44] Abbildung 2.1 gibt einen schematischen
U¨berblick u¨ber die wachstumsbestimmenden Prozesse bei der Epitaxie nach
Voigtla¨nder [45]. Nachdem das aufzuwachsende Material zu dem Substrat
gelangt ist (beispielsweise durch Gasphasentransport), ko¨nnen auf der Sub-
stratoberfla¨che ankommende Atome oder Moleku¨le verschiedene Prozesse











Abb. 2.1: Wachstumsbestimmende Prozesse bei der Epitaxie nach
Voigtla¨nder, Adsorption (1) durch Chemisorption oder Physi-
sorption auf dem Substrat oder auf Inseln (2); Diffusion auf der
Oberfla¨che: auf einer Terrasse (3), zu einer Stufenkante (4) oder
Trennung von einer Insel (5); Nukleation von Inseln (6) sowie
Bindung an vorhandene Inseln (7); Desorption (8). [45]
2.1.1 Thermodynamische Beschreibung epitaktischen Wachstums
Die thermodynamische Beschreibung epitaktischen Wachstums beru¨cksichtigt
die freien Oberfla¨chenenergien γ3 von Substrat und Film. Je nach Diffe-
renz dieser treten drei verschiedene Wachstumsmodi fu¨r das epitaktische
Wachstum auf. Der Zusammenhang zwischen Wachstumsmodus und freier
Oberfla¨chenenergie wird u¨ber das Bauerkriterium beschrieben. [47]
∆γ = γf − γs + γi (2.1)
Im Bauerkriterium werden die freien Oberfla¨chenenergien des Substrats γs,
des aufwachsenden Films γf sowie die freie Oberfla¨chenenergie der Grenz-
fla¨che γi beru¨cksichtigt. Es gibt drei verschiedene Wachstumsmodi, die bei-
spielhaft in Abbildung 2.2 dargestellt sind:
• ∆γ < 0: Wenn epitaktische Schichten mit geringer freier Oberfla¨chenener-
gie auf einem Substrat mit gro¨ßerer freier Oberfla¨chenenergie auf-
wachsen, liegt ein zweidimensionales Schichtwachstum vor, welches als
Frank-Van-der-Merwe-Wachstum bezeichnet wird [48].
• ∆γ > 0: Verfu¨gt das Substrat u¨ber eine, im Vergleich zur aufwach-
senden Schicht, geringere Oberfla¨chenenergie, findet dreidimensionales
3In der Originalquelle als σ Oberfla¨chenenthalpie definiert. An dieser Stelle als Ober-
fla¨chenenergie γ bezeichnet. Unter Annahme, dass sich die Entropie des betrachteten





Abb. 2.2: Wachstumsmoden fu¨r Heteroepitaxie, (a) Frank-Van-der-
Merwe-Wachstum, (b) Volmer-weber-Wachstum und
(c) Stranski-krastanow-Wachstum. Das Substrat ist in
Hellgrau, der aufwachsende Film in Dunkelgrau dargestellt.
Inselwachstum statt, das als Volmer-weber-Wachstum bezeichnet
wird [49].
• Als Stranski-krastanow-Wachstum wird eine Mischform bezeichnet.
Zuna¨chst bildet sich eine Benetzungsschicht (engl. wetting layer) von
einer oder mehreren Monolagen (ML) Dicke durch zweidimensionales
Schichtwachstum (∆γ < 0) aus. Ab der kritischen Schichtdicke dc
wird die freie Oberfla¨chenenergie der aufwachsenden Schicht so groß,
dass Inselwachstum bevorzugt wird (∆γ > 0). Ursa¨chlich dafu¨r sind
Spannungen aufgrund von Gitterfehlpassungen, die bei zunehmender
Schichtdicke zu einer gro¨ßeren freien Oberfla¨chenenergie fu¨hren, welches
insbesondere durch γi beru¨cksichtigt werden kann. [50]
2.1.2 Oberfla¨chenrekonstruktion
Wa¨hrend der Epitaxie finden die wachstumsbestimmenden Prozesse an Ober-
fla¨chen statt, weshalb die Sto¨rung der Periodizita¨t der Kristallstruktur an der
Oberfla¨che beru¨cksichtigt werden muss. Durch diese entstehen an der Ober-
fla¨che nicht abgesa¨ttigte Bindungen. Durch das Absa¨ttigen der Bindungen
kann die Oberfla¨chenenergie minimiert werden, was mit einer Umordnung
der Atome auf der Oberfla¨che einhergeht. Dabei wird die Anordnung der
Atome auf der Oberfla¨che als Oberfla¨chenrekonstruktion bezeichnet [51]. Sie
ist von Temperatur, Material sowie der Kristallausrichtung abha¨ngig und
kann wa¨hrend des Wachstumsprozesses durch Beugung von Elektronen sicht-
bar gemacht werden (siehe Kapitel 4.1). Die Rekonstruktion der Oberfla¨che
ermo¨glicht eine Bewertung der in dieser Arbeit benutzten Wachstumsprozesse,
da sie Informationen u¨ber die Pra¨paration einer Oberfla¨che und das Ergebnis
eines Wachstumsprozesses liefert.
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Infolge von unterschiedlichen Gitterkonstanten zwischen Substrat und Film
kommt es bei der Heteroepitaxie zu einer Gitterfehlpassung f der Elementar-
zellen des aufwachsenden Films an die Elementarzellen des Substrats. Dabei
ist die Gitterfehlpassung definiert als:
f = af − as
as
, (2.2)
wobei as die Gitterkonstante des Substrats und af die Gitterkonstante des
aufwachsenden Films ist. Um die Gitterfehlpassung auszugleichen, findet
wa¨hrend des Wachstums Relaxation statt. Die aufwachsende Schicht kann
entweder durch elastische Relaxation (Inselbildung) oder plastische Relaxati-
on (Bildung von Versetzungen) ihren Spannungszustand abbauen. Wa¨hrend
des Wachstums ergeben sich verschiedene Spannungszusta¨nde solcher Hete-
roschichten, die in Abbildung 2.3 fu¨r ein kubisches Gitter dargestellt sind.
Diese werden zweidimensional veranschaulicht, besitzen aber bei Erweiterung
um eine dritte Raumrichtung ebenfalls Gu¨ltigkeit. Zu unterscheiden sind
pseudomorphe, teil relaxierte und voll relaxierte Heteroschichten. Abbildung
2.3 (b) zeigt eine mo¨gliche Darstellung von teilrelaxierten Heteroschichten.
Die angefu¨hrten Spannungszusta¨nde gelten auch fu¨r andere Kristallgitter.
Zur Beschreibung von Verspannungszusta¨nden heteroepitaktischer Schichten
wird der Relaxationsgrad [52]
R =
af,‖ − as,‖
as,‖ · f (2.3)
benutzt, wobei as,‖ die gemessene in-plane Gitterkonstante des Substrats und
af,‖ die in-plane Gitterkonstante des Films ist. Ein pseudomorph verspannter
Film bedeutet R = 0, wa¨hrend ein vollrelaxierter Film R = 1 bedeutet.
2.2.1 Ge auf Si
Die Heteroepitaxie von Ge auf Si unterliegt dem Stranski-Krastanow-
Wachstumsmodus. Die geringere Oberfla¨chenenergie von Ge fu¨hrt zuna¨chst
zu dem beschriebenen zweidimensionalen Wachstum auf Si. Dabei wa¨chst das
Ge als pseudomorph verspannte Schicht auf dem Si auf. Mit zunehmender
Schichtdicke steigt die Verspannungsenergie Eel infolge der Gitterfehlpas-
sung, bis diese so groß ist, dass der Wachstumsmodus in dreidimensionales
Inselwachstum umschla¨gt. Die Verspannungsenergie Eel wird in dem Bauer-
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Abb. 2.3: Schematische Darstellung der Verspannung (a) pseudomorpher,
(b) teil relaxierter (beispielhaft) und (c) voll relaxierter heteroepi-
taktischer Schichten. Eigene Darstellung nach Spieß [52].
von unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat
und Film ist die Verspannungsenergie heteroepitaktischer Systeme nicht
nur von der Gitterfehlpassung f abha¨ngig, sondern muss um den Einfluss
der thermisch induzierten Verspannung erga¨nzt werden. Es ergibt sich die
temperaturabha¨ngige Verspannung [53]
0(T ) = Gitter + th(T ) (2.4)
wobei 0(T ) die temperaturabha¨ngige Verspannung ist, Gitter die Verspan-
nung infolge der Gitterfehlpassung und th(T ) die Verspannung infolge ther-
mischer Ausdehnung ist. Aus den Gitterkonstanten von Si (aSi = 5,431 A˚)
und Ge (aGe = 5,658 A˚) [54] la¨sst sich Verspannungsenergie εGitter fu¨r die




= −0, 0401 (2.5)
wobei das negative Vorzeichen eine kompressive Verspannung bedeutet.
Die thermische Verspannung εth ist definiert als [53]:
εth(T ) = ∆α(T )∆T (2.6)
wobei die thermischen Ausdehnungskoeffizienten αi(T ) beru¨cksichtigt werden
mu¨ssen, die ihrerseits linear von der Temperatur abha¨ngen. Fu¨r Si und Ge
ergeben sich fu¨r die thermischen Ausdehnungskoeffizienten nach [53]:
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αSi(T ) = (2, 7 + 0, 0026T ) · 10−6 1
K
; (2.7)
αGe(T ) = (5, 9 + 0, 0021T ) · 10−6 1
K
. (2.8)
2.2.2 GaAs auf Ge
Bei der Heteroepitaxie von GaAs auf Ge handelt es sich um das Wachs-
tum eines polaren Halbleiters auf einem unpolaren. Die Grundlagen der
polar/unpolar-Epitaxie sind bei Kroemer [55] ausfu¨hrlich fu¨r das Wachstum
von GaAs auf Si diskutiert und werden fu¨r die vorliegende Dissertation auf
die Epitaxie von GaAs auf Ge erweitert. Aufgrund derselben Kristallstruktur
von Si und Ge sind diese Grundlagen ebenfalls fu¨r Ge gu¨ltig. Die Kristall-
struktur von Si und Ge (Diamantstruktur, Raumgruppe4: Fd3¯m) besteht
aus zwei kubisch fla¨chenzentrierten Subgittern (fcc, engl. face-centred cubic),
die um ein Viertel der Raumdiagonale verschobenen sind. Innerhalb dieser
sind die Gitterpla¨tze beider Subgitter immer mit Si- respektive Ge-Atomen
besetzt (unpolarer Kristall). Bei GaAs, liegen ebenfalls zwei fla¨chenzentrierte
Subgitter vor (Zinkblende, Raumgruppe: F 4¯3m), bei denen allerdings das
eine Subgitter ausschließlich mit Ga-Atomen, das andere ausschließlich mit
As-Atomen besetzt ist. Durch diesen Unterschied kann es bei dem Wachstum
von GaAs auf Ge zu der Ausbildung von Antiphasengrenzen (APB, engl.
antiphase boundaries) kommen [23]. Diese ko¨nnen durch monoatomare Stufen
verursacht werden, die auf jeder nicht-idealen Oberfla¨che vorkommen und
auf einer Ge-Oberfla¨che in Abbildung 2.4 (a) schematisch dargestellt sind.
Antiphasengrenzen enthalten Ga-Ga- sowie As-As-Bindungen; wenn sich diese
abwechseln, veranschaulicht in Abbildung 2.4 (a) entlang der roten Linie,
handelt es sich um Antiphasengrenzen in der {110}-Ebene. Dieser Typ von
Antiphasengrenzen ist energetisch am gu¨nstigsten und wird daher bevorzugt
ausgebildet [56]. Antiphasengrenzen ko¨nnen jedoch auch in {111}-Ebenen
verlaufen, wie ebenfalls in Abbildung 2.4 (a) gezeigt. Eine weitere Mo¨glichkeit
ist, dass Antiphasengrenzen zuna¨chst in {110}-Ebenen verlaufen und dann
entweder in {112}-oder {113}-Ebenen weiterlaufen. Die Ausbildung letzteren
Typs von Antiphasengrenzen ist energetisch gu¨nstiger als der Typ, bei dem
Antiphasengrenzen in {111}-Ebenen verlaufen [56]. Treffen sich Antiphasen-
4Die Angabe der Raumgruppe ermo¨glicht eine eindeutige Beschreibung der Kristallstruk-
tur. Diese erfolgt in der Hermann-Mauguin-Notation, die die Beschreibung symme-
trischer Elemente wie Punkt-, Fla¨chen- oder Raumgruppen ermo¨glicht. Dabei wird
Symmetrie eines drei-dimensionalen Kristalls als Raumgruppe bezeichnet. [46]
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Abb. 2.4: Schematische Darstellung von GaAs gewachsen auf einer vizi-
nalen Ge(001)-Oberfla¨che. (a) Mono-atomar gestufte Oberfla¨che,
bei der Auftreten von Antiphasengrenzen in Rot fu¨r {110}- und
{111}-Ebenen gekennzeichnet wird. (b) Doppel-atomar gestufte
Ge-Oberfla¨che, durch die die Ausbildung von Antiphasengrenzen
unterdru¨ckt wird. Eigene Darstellung nach [56].
grenzen, lo¨schen sich diese aus [56, 57, 58, 59], was zu einer Reduzierung
der Defektdichte fu¨hrt. In der Gesamtheit sind Antiphasengrenzen elektrisch
neutral, da es im thermodynamischen Gleichgewicht die gleiche Anzahl an
Ga-Ga- und As-As-Bindungen gibt, wodurch sich die Ladungen kompensieren.
Wenn es allerdings Unordnung gibt (was in jedem realen Kristall vorkommt),
entsteht in der {110}-Ebene eine Nettoladung, die elektronische Eigenschaften
eines Bauteils einschra¨nkt. Daher sind Antiphasengrenzen geladene Defekte
(elektrisch aktive Defekte [23, 55, 60]). Außerdem sind Antiphasengrenzen
Rekombinationszentren fu¨r Ladungstra¨ger [26], was die Funktion einer sol-
chen Schicht fu¨r photonische Anwendungen stark einschra¨nken wu¨rde [23].
Die Ausbildung doppel-atomarer Stufen auf der Ge-Oberfla¨che verhindert
das Entstehen von Antiphasengrenzen und ist in Abbildung 2.4 (b) gezeigt
[61]. Die Ausbildung doppel-atomarer Stufen wird durch einen Fehlschnitt
des Substrats energetisch begu¨nstigt. Auf die Notwendigkeit, fehlgeschnittene
Substrate zu verwenden, die durch diesen Fehlschnitt eine vizinale Oberfla¨che
aufweisen, wird in Kapitel 3.2.1 ausfu¨hrlich eingegangen.
Im Gegensatz zum Wachstum von Ge auf Si ist der Unterschied der Git-
terkonstanten bei dem Wachstum von GaAs auf Ge kein Problem, weil die
Gitterkonstante von GaAs (aGaAs = 5, 653 A˚) fast identisch mit der von Ge
(aGaAs = 5, 658 A˚) ist. Durch die geringe Gitterfehlpassung (f < 0, 1%) zwi-
schen Ge und GaAs ist das Auftreten von Kristalldefekten infolge plastischer
Relaxation deutlich reduziert, verglichen mit dem Wachstum von GaAs auf
Si. Daher bieten voll relaxierte Ge-Schichten auf Si (virtuelle Ge-Substrate)
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die Mo¨glichkeit, GaAs auf Si-Substraten zu integrieren.
2.3 Molekularstrahlepitaxie
Die Molekularstrahlepitaxie (MBE, engl. molecular beam epitaxy) [62, 63]
geho¨rt zu den Verfahren der Gasphasenepitaxie. Da an dieser Stelle lediglich
eine kurze Einfu¨hrung in die Methode gegeben werden kann, wird fu¨r die
Bedeutung der Methode in Forschung an Halbleitermaterialien an McCray
[64] verwiesen. Ferner sind umfassende Grundlagen bei Herman und Sitter
[65] sowie bei Pohl [66] dargestellt.
Unter Ultrahochvakuum-Bedingungen (p < 10−7mbar) wird zur Erzeugung
epitaktischer Schichten ein gerichteter Teilchenstrom aus einzelnen Atomen
oder Moleku¨len benutzt. Verglichen mit den Dimensionen der Wachstums-
kammer ist aufgrund des herrschenden Drucks die mittlere freie Wegla¨nge
λimfp (eng. inelastic mean free path), also die Wegla¨nge, bevor zwei Ato-
me oder Moleku¨le aufeinandertreffen, um mehrere Gro¨ßenordnungen erho¨ht
[67]. Mittlere freie Wegla¨ngen von λimfp > 103 m implizieren einen ver-
nachla¨ssigbaren Einfluss der Restgasatmospha¨re auf den Teilchenstrom und
die Schichtabscheidung selbst. Unter diesen Bedingungen wird von molekula-
rer Stro¨mung gesprochen. Bei der Molekularstrahlepitaxie ist es mo¨glich, die
Substrattemperatur unabha¨ngig von den Temperaturen der aufzuwachsenden
Materialien zu steuern. Dadurch kann die Oberfla¨che thermisch pra¨pariert
werden, wie es beispielsweise bei vizinalen Substraten (siehe Kapitel 3.2.1)
notwendig ist. Die wachstumsbestimmenden Prozesse auf der Oberfla¨che sind
folglich auch durch die Substrattemperatur einstellbar und unabha¨ngig von
den Wachstumsraten der aufzuwachsenden Materialien. Dieses ist insbeson-
dere bei der Surfactant-modifizierten Epitaxie von Bedeutung, da u¨ber die
Substrattemperatur die Sb-Menge auf der Oberfla¨che gesteuert werden kann,
ohne dabei die Ge-Wachstumsrate zu beeinflussen.
17
3 Grundlagen: Stand der Technik
3 Grundlagen: Stand der Technik
In diesem Kapitel wird der Stand der Technik zum Wachstum virtueller
Ge-Substrate und zum Wachstum von GaAs auf diesen dargestellt. Um die
Anwendung epitaktischer Verfahren zur Herstellung virtueller Ge-Substrate
zu verstehen, wird der Relaxationsprozess wa¨hrend des Wachstums von Ge
auf Si im Detail erkla¨rt. Nachfolgend wird sowohl die Surfactant-modifizierte
Epitaxie mit Antimon (Sb) als auch die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie
erkla¨rt. Abschließend wird auf das Wachstum von GaAs auf (virtuellen) Ge-
Substraten eingegangen und dabei die Bedeutung von vizinalen Oberfla¨chen
bei der Epitaxie von Ge auf GaAs erkla¨rt.
3.1 Epitaxie von relaxierten Ge-Schichten auf Silizium
Die Epitaxie von Ge auf Si ist bestimmt durch den Stranski-Krastanov-
Wachstumsmodus [68, 69, 70]. Die auftretende Inselbildung, sobald die kriti-
sche Schichtdicke dc einiger Monolagen (ML) u¨berschritten ist, verhindert,
dass du¨nne Ge-Schichten auf Si aufgewachsen werden ko¨nnen, die glatt sind
(siehe Kapitel 2.1.1).
Mit zunehmender Schichtdicke steigt die Verspannungsenergie, bis diese ab
der kritischen Schichtdicke so groß ist, dass der Relaxationsprozess einsetzt.
Wa¨hrend elastische Relaxation durch Inselbildung voranschreitet, entsteht
plastische Relaxation durch die Einfu¨hrung von Versetzungen. Diese Ver-
setzungen werden als Misfit-Versetzungen (MD, engl. misfit dislocations)
bezeichnet und gleiten durch die Schicht an die Oberfla¨che. Dabei bildet sich
ein Versetzungsnetzwerk aus, das parallel zur Ge/Si-Grenzfla¨che liegt und aus
kurzen Misfit-Versetzungselementen besteht. Die Misfit-Versetzungselemente
besitzen Versetzungsarme, die mit der Oberfla¨che verbunden sind und somit
die Ge-Schicht durchstoßen. Diese werden als Durchstoßversetzungen (TD,
engl. threading dislocations) bezeichnet. Um glatte Ge-Schichten beliebiger
Schichtdicke auf Si herstellen zu ko¨nnen, muss also die Inselbildung von Ge
wa¨hrend des Wachstums auf Si verhindert [71] und die Entstehung von Ver-
setzungen kontrolliert werden. Denn diese Versetzungen beeintra¨chtigen die
Funktionalita¨t einer solchen Schicht, beispielsweise sind diese TD Rekombina-
tionszentren fu¨r Ladungstra¨ger und verringern die Ladungstra¨gerlebensdauern
in Solarzellen [25].
Vorbereitend auf die Fragestellungen der vorliegenden Dissertation ist der
Relaxationsprozess von Ge auf Si wa¨hrend der Startphase untersucht worden.
Dazu ist das Ge-Wachstum auf Si(111) durch RHEED (siehe Kapitel 4.1)
untersucht worden [72]. Die erzielten Ergebnisse werden mit Untersuchungen
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Abb. 3.1: In situ Analyse des Relaxationsprozesses durch RHEED-
Untersuchungen von Ge auf Si(111) [72]. (a) RHEED-Aufnahme
unter <110>-Azimut und eingezeichnetes Linienprofil. (b) Extra-
hiertes Linienprofil und Anna¨herung der Messdaten. (c) Verlauf des
relativen Abstands zwischen den Intensita¨tsschwerpunkten als Maß
fu¨r die Entwicklung der in-plane Gitterkonstanten a‖ aufgetragen
u¨ber der Ge-Bedeckung ΛGe.
vergleichbarer Fragestellungen bei ho¨heren Wachstumstemperaturen vergli-
chen [73, 74, 75]. Im Folgenden wird der Relaxationsprozess basierend auf
den Ergebnissen von Grimm [72] qualitativ vorgestellt. Das Wachstum ist
auf Si(111)-orientierten Substraten durchgefu¨hrt worden, da die (111)-Ebene
gleichzeitig Gleitebene fu¨r Versetzungen ist [76]. Außerdem kann der Einfluss
der Oberfla¨chenrekonstruktion auf den Relaxationsprozess auf der umfassend
untersuchten Si(111)-7x7-Rekonstruktion [77, 78, 79] charakterisiert werden.
Durch Betrachtung des spekularen Reflexes und einer Intensita¨tsanalyse
[73, 80] bei RHEED-Untersuchungen ist der Stranski-Krastanov-Wachstums-
modus untersucht worden. Zusa¨tzlich kann RHEED dazu benutzt werden, eine
in situ Analyse des Relaxationsprozesses vorzunehmen [74, 81, 82, 83], indem
die in-plane Gitterkonstante a‖ wa¨hrend des Wachstums aufgezeichnet wird.
Das zur Analyse des Wachstums durchgefu¨hrte Vorgehen ist exemplarisch
in Abbildung 3.1 gezeigt. Zuna¨chst ist aus einer RHEED-Aufnahme (unter
<110>-Azimut) wa¨hrend des Wachstums die Intensita¨t in Abha¨ngigkeit der
Position kx durch einen Linienscan extrahiert worden (Abbildung 3.1 (a)).
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Anschließend ist das Intensita¨tsprofil entsprechend angena¨hert worden, um
die Intensita¨tsschwerpunkte und den Abstand zwischen diesen zu bestim-
men (Abbildung 3.1 (b)). Der Verlauf des relativen Abstands zwischen den
Intensita¨tsschwerpunkten ist ein Maß fu¨r die Entwicklung der in-plane Gitter-
konstante a‖. In Abbildung 3.1 (c) wird der Verlauf des relativen Abstands
zwischen den Intensita¨tsschwerpunkten u¨ber der Ge-Bedeckung ΛGe aufge-
tragen gezeigt. Dabei ist die gemessene in-plane Gitterkonstante aSi,‖ der
Si(111)-7x7-rekonstruierten Oberfla¨che als Referenzwert definiert worden.
Wa¨hrend der Ausbildung der Benetzungsschicht wird die gemessene in-plane
Gitterkonstante a‖ kleiner als der vor dem Wachstum gesetzte Referenz-
wert. Als Referenzwert fu¨r aSi,‖ ist der Abstand der Intensita¨tsschwerpunkte
einer 7x7-rekonstruierten Si(111)-Oberfla¨che genommen worden. Dass der
gemessene Wert fu¨r a‖ sogar kleiner als der Referenzwert ist, kann durch
die Umwandlung der Oberfla¨chenrekonstruktion erkla¨rt werden, denn ad-
sorbierte Ge-Atome fu¨hren zuna¨chst zu einer Si(111)-1x1-rekonstruierten
Oberfla¨che [84]. Bei der Umwandlung einer 7x7-rekonstruierten Oberfla¨che
in eine 1x1-rekonstruierte Oberfla¨che wird eine Verspannungsenergie von
ε = 1, 6 Jm2 frei, sodass eine 7x7-rekonstruierte Oberfla¨che zugverspannt ist
[85]. Mit zunehmender Benetzungsschichtdicke bildet sich dann eine Ge(111)-
5x5-rekonstruierte Oberfla¨che bei ΛGe = 2.2ML aus [86, 87]. Die Inselbildung
setzt bei d ≈ 3ML ein.
Es ko¨nnte angenommen werden, dass der Relaxationsprozess erst ab der
kritischen Schichtdicke dc durch Inselbildung beginnt. Daher wu¨rde, bis dc
erreicht ist, Ge verspannt auf Si aufwachsen, sodass die gemessene in-plane
Gitterkonstante der von Si (aSi,‖) entspra¨che. Entgegen dieser Annahme
startet der Relaxationsprozess jedoch bereits, bevor die kritische Schicht-
dicke dc erreicht ist. Die vorliegenden RHEED-Untersuchungen [72] zeigen,
dass der Relaxationsprozess bereits wa¨hrend des Wachstums der dritten
Monolage einsetzt, noch bevor es zur Inselbildung bei d ≈ 3ML kommt. Der
Relaxationsprozess endet bei einer Bedeckung ΛGe ≈ 5ML. Bei Ende des
Relaxationsprozesses ist die gemessene in-plane Gitterkonstante ≈ 4% gro¨ßer
als die der unverspannten 1x1-rekonstruierten Oberfla¨che (siehe Minimum in
Abbildung 3.1 (c). Durch die RHEED-Untersuchungen konnte gezeigt werden,
dass die Oberfla¨chenrekonstruktion einen Einfluss auf den Relaxationsprozess
bei dem Wachstum von Ge auf Si(111) hat.
Die Startphase des Wachstums von Ge auf Si(001)-2x1-rekonstruierten Ober-
fla¨chen zeigt ebenfalls, dass der Relaxationsprozess bereits vor der Inselbil-
dung beginnt [75]. Jedoch ist die 2x1-rekonstruierte Si(001)-Oberfla¨che nicht
zugverspannt, sodass die gemessene in-plane Gitterkonstante a‖ nicht kleiner
als die zu Beginn des Wachstums wird [75].
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3.1.1 Surfactant-modifizierte Epitaxie
Im Folgenden wird erkla¨rt, wie die Inselbildung durch die Surfactant-modifi-
zierte Epitaxie (SME, engl. surfactant modified epitaxy) unterdru¨ckt werden
kann. Bei der SME wird wa¨hrend des Wachstums durch eine weitere Spezies,
den Surfactant, die Inselbildung verhindert. Der Surfactant (engl. surface
active agent) beeinflusst die Wachstumskinetik und verhindert dadurch die
Inselbildung [88]. In der vorliegenden Dissertation wird Sb als Surfactant
eingesetzt [89], um glatte Ge-Schichten mit mehreren 100 nm Schichtdicke
herzustellen. Dabei liegt folgender Mechanismus zugrunde: Sb, das bereits vor
dem eigentlichen Wachstum des Ge auf der Si-Oberfla¨che adsorbiert (≈ 1ML),
bedeckt die Si-Oberfla¨che komplett. Ankommende Ge-Atome adsorbieren
und tauschen mit den Sb-Atomen den Platz, dieser Prozess wiederholt sich
mit den weiterhin ankommenden Ge-Atomen. Das Sb “schwimmt” also immer
auf der Oberfla¨che und verringert effektiv die Diffusionsgeschwindigkeit der
ankommenden Ge-Atome, wodurch die Inselbildung unterdru¨ckt wird [71, 90].
Das Wachstum von Ge-Schichten auf Si mit Sb als Surfactant ist detailliert
von Wietler [91] zusammengefasst und untersucht worden. Es kann in vier
Phasen unterteilt werden [91]:
Wa¨hrend der ersten drei bis vier ML (d ≤ 4ML) tritt pseudomorphes Wachs-
tum auf (Phase I), das, sobald die Schicht dicker wird, in ein Aufrauen der
Oberfla¨che umschla¨gt (Phase II). Dieses Aufrauen bedeutet, dass zuna¨chst
durch elastische Relaxation die Gitterfehlpassung (siehe Gleichung 2.2) aus-
geglichen wird. Dabei hat die Wachstumstemperatur einen Einfluss auf die
Oberfla¨chenmorphologie. Bei niedrigen Temperaturen (T = 420 ◦C) ist die
Aufrauung ungeordnet, wa¨hrend mit zunehmender Temperatur (T ≤ 700 °C)
eine Facettierung der Oberfla¨che eintritt [92]. Versetzungen entstehen erst
als Teil des plastischen Relaxationsprozesses, der ab einer Schichtdicke von
d > 18ML (Phase III) einsetzt. Allerdings ist das Einsetzen der plastischen
Relaxation wiederum abha¨ngig von der Wachstumstemperatur und der Wachs-
tumsrate [93]. Das Einsetzen der plastischen Relaxation beginnt bei ho¨heren
Wachstumstemperaturen fru¨her, sodass das Erreichen der vollsta¨ndigen Rela-
xation (Phase IV) ebenfalls stark temperaturabha¨ngig ist.
Zuna¨chst ist angenommen worden, dass mit SME nur auf Si(111)-Substraten
defektarme Ge-Schichten hergestellt werden ko¨nnen und selbiges fu¨r Si(001)-
Substrate unwahrscheinlich ist [93]. Annahme dafu¨r war der zugrunde liegende
Mechanismus der Versetzungsbildung, der wie folgt beschrieben werden kann
[94]. Bei Si(111)-Substraten ko¨nnen Versetzungen in der Grenzfla¨che gleiten5
und ein regelma¨ßiges Netzwerk ausbilden, ohne dass dabei eine große Anzahl
5{111}-Ebenen sind Haupt-Gleitebenen im Materialsystem Si/Ge.
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an Durchstoßversetzungen auftritt. Gru¨nde fu¨r diesen Mechanismus im Sys-
tem Ge/Si(111) sind die ho¨here Stufenbildungsenergie verglichen mit {001}-
Ebenen [95] und die Mo¨glichkeit fu¨r Versetzungen, in der Grenzfla¨chenebene
zu gleiten ({111}-Ebene). Bei Si(001)-Substraten ist die Oberfla¨che nun eben
nicht diese bevorzugte Gleitebene, jedoch konnte von Wietler [89] gezeigt
werden, dass in einem definierten Parameterraum Ge-Schichten auf Si(001)-
Substraten relaxiert unter Ausbildung eines in der Grenzfla¨che liegenden
Versetzungsnetzwerks hergestellt werden ko¨nnen. Dieses Versetzungsnetzwerk
ist periodisch (quadratisch) und besteht aus vollsta¨ndigen Stufenversetzungen.
Ein derartiges Versetzungsnetzwerk tra¨gt zu 100% zur Relaxation bei, da der
Burgersvektor6 der Versetzung in der Grenzfla¨che liegt [96].
Diese Schichten ko¨nnen hergestellt werden, indem bei Temperaturen um T =
670 ◦C eine Mikro-Rauigkeit entsteht, die von der Sb-Bedeckung abha¨ngig
ist. Durch die vergleichsweise hohe Temperatur entsteht eine hohe Dichte an
Nukleationszentren fu¨r Versetzungen (Gra¨ben auf der Ge-Oberfla¨che), sodass
innerhalb weniger Monolagen die Spannung infolge der Gitterfehlpassung
abgebaut werden kann und sich ein Lage-fu¨r-Lage-Wachstum einstellt.[91]
Ein maßgebliches Problem fu¨r die Nutzung von Ge-Schichten, die mit der SME
hergestellt werden, ist die Hintergrunddotierung durch den Surfactant. Da
der beschriebene Platzwechselmechanismus von Ge mit Sb auf der Oberfla¨che
nicht perfekt funktioniert, wird ein gewisser Anteil an Sb in die Ge-Schicht
eingebaut und fu¨hrt zu einer Hintergrunddotierung. Bei Wachstumstempera-
turen um T ≈ 500 °C entsteht so eine n-Dotierung von cSb = 1019 cm−3, die
einer Verwendung als Bauelement oder Solarzelle im Weg steht. Bei Erho¨hung
der Wachstumstemperatur auf 550 °C ≤ T ≤ 650 °C nimmt die Segregation
von Sb so stark zu, dass die Hintergrunddotierung bis auf cSb = 5 · 1016 cm−3
reduziert werden kann [97]. Dieses ist ebenfalls fu¨r die SME auf Si(001)-
Substraten von Wietler gezeigt worden, sodass eine vergleichsweise niedrige
Hintergrunddotierung (cSb ≤ 4 · 1016 cm−3) erreicht werden kann [89].
3.1.2 Parameterraum fu¨r die Herstellung virtueller Ge-Substrate
mit SME
Fu¨r die Herstellung virtueller Ge-Substrate durch die SME gibt es mehrere
Anforderungen, sollen diese fu¨r Tandemsolarzellen eingesetzt werden. Einer-
seits soll eine mo¨glichst du¨nne Ge-Schicht (d ≈ 50nm) gewachsen werden,
6Der Vektor, der no¨tig ist, um den Umlauf im ungesto¨rten Kristall zu schließen, wird als
Burgersvektor~b definiert. Der Burgersvektor~b erlaubt Ru¨ckschlu¨sse auf den vorliegenden
Versetzungstyp und kann durch einen Burgersumlauf ermittelt werden. Dazu wird in
dem gesto¨rten Kristallgitter ein Umlauf um die Versetzung gebildet und anschließend
dasselbe in einem ungesto¨rten Kristall durchgefu¨hrt. [46]
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damit diese in einer spa¨teren Solarzelle als Tunnelu¨bergang verwendet werden
kann [8]. Als Tunnelu¨bergang zwischen einer Si-Solarzelle und einer III-V-
Solarzelle (beispielsweise GaAs) darf die Ge-Schichtdicke nicht zu groß sein,
ansonsten wird der Wirkungsgrad der unteren Si-Solarzelle eingeschra¨nkt.
Bereits eine Ge-Schicht mit d = 150nm wu¨rde so viel Licht absorbieren,
dass der generierte Strom einer GaAs/Ge/Si -Tandemsolarzelle um 26,3%7
reduziert wird [37]. Andererseits muss die Ge-Schicht vollsta¨ndig relaxiert
sein, um mo¨glichst wenig Gitterfehlpassung zu GaAs fu¨r ein defektfreies
Wachstum zu gewa¨hrleisten.
Also ist eine mo¨glichst du¨nne und vollsta¨ndig relaxierte Ge-Schicht, die eine
geringe Defektdichte nd aufweist, das Ziel. Jedoch sind Schichtdicke und De-
fektdichte gegenla¨ufig, da sich mit zunehmender Schichtdicke Versetzungen
auslo¨schen ko¨nnen [98]. Die Forderung nach mo¨glichst du¨nnen Schichten ist
also widerspru¨chlich zur Anforderung nach mo¨glichst defektarmen Schichten.
Insbesondere Durchstoßversetzungen mu¨ssen betrachtet werden, da diese
sich aus der Ge-Schicht in die GaAs-Schicht fortsetzen ko¨nnen. Um Ver-
luste infolge nichtstrahlender Rekombination im GaAs zu begrenzen, sind
Versetzungsdichten kleiner nd ≤ 106 cm−2 (in der GaAs-Schicht) no¨tig [25].
Derartig geringe Defektdichten sollten folglich auch das Ziel fu¨r die Ge-Schicht
sein, konnten bisher aber nicht mit SME-hergestellten Ge-Schichten erzielt
werden. Ein weiterer Aspekt ist die Verunreinigung durch Sb, welches sich
nach Abschluss des Wachstums an der Oberfla¨che befindet. So kann Sb zu
Verunreinigungen bzw. einer Legierung in einer GaAs-Schicht fu¨hren, weshalb
eine intrinsische Ge-Schicht auf der SME-Schicht beno¨tigt wird, um mit einer
Sb-freien Ge-Oberfla¨che zu enden.
Folglich soll in der vorliegenden Dissertation der SME-Prozess zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate fu¨r die Epitaxie von GaAs optimiert werden. Dazu
werden zuna¨chst Ge-Schichten mit SME hergestellt (Kapitel 5.2), die bei
600 °C ≤ T ≤ 670 °C unter ausreichend großem Sb-Fluss (RSb ≈ 2MLmin−1)
gewachsen werden. Nach dem Abschluss der SME wird verbliebenes Sb
desorbiert und intrinsisches Ge bei T ≈ 350 °C aufgewachsen. Zuna¨chst
werden Ge-Schichten mit einer Gesamtdicke von d = 500nm hergestellt, bei
denen dSME = 300nm auf die durch SME hergestellte Schicht entfallen, um
zu gewa¨hrleisten, dass die Schicht vollsta¨ndig relaxiert ist.
7Dabei wird ausschließlich die Auswirkung der Absorption in der Ge-Schicht auf den
Photostrom untersucht. Ausgehend von einer GaAs/Si-Tandemsolarzelle, in der die
Ge-Schicht als Tunnelu¨bergang benutzt wird. [37]
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3.1.3 Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie
Eine Alternative zur SME ist die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie (CME,
engl. carbon-mediated epitaxy), die als Festphasenepitaxie durchgefu¨hrt wird.
Dabei wird zuna¨chst Ge amorph oder teilkristallin abgeschieden. Anschließend
wird die Oberfla¨che mit Kohlenstoff beschichtet und die Ge-Schicht durch
einen Tempervorgang rekristallisiert. So besteht die Mo¨glichkeit, durch CME
du¨nne Ge-Schichten (15-35 nm) auf Si(001) aufzuwachsen, die vollsta¨ndig
relaxiert sind [82, 99]. Verglichen mit Ge-Schichten, die durch Surfactant-
modifizierte Epitaxie [100] (Kapitel 5.2) hergestellt werden, entsteht keine
Hintergrunddotierung mit Sb. Bisher ist nicht untersucht worden, ob sich
diese CME-hergestellten Ge-Schichten fu¨r die Epitaxie von III-V-Materialien
wie GaAs eignen. Außerdem ist gezeigt worden, dass bei mehrstufigen
CME-Prozessen Durchstoßversetzungen zum Teil an der Ge/Kohlenstoff-
Grenzfla¨che enden. Kann dieser Mechanismus gezielt eingesetzt werden,
ko¨nnen Durchstoßversetzungen reduziert und deutlich geringere Defektdich-
ten erreicht werden [99].
Folglich sollen in dieser Arbeit zuna¨chst Ge-Schichten durch CME hergestellt
werden, die eine Schichtdicke von d ≤ 50nm aufweisen und hinsichtlich ihrer
Eignung als virtuelles Ge-Substrat fu¨r die Epitaxie von GaAs untersucht
werden.
3.2 Epitaxie von GaAs auf (virtuellen) Ge-Substraten
Wa¨hrend die Gitterfehlpassung von Si zu GaAs f = 4, 1% betra¨gt (siehe Tabel-
le 3.1), ist die Gitterfehlpassung zwischen Ge und GaAs so gering (f < 0, 1%),
dass GaAs auf Ge gewachsen werden kann, ohne dass Versetzungen infolge
von Gitterfehlpassung entsehen. Durch die geringe Gitterfehlpassung kommt
es bei dem Schichtwachstum nicht zu plastischer Relaxation (Versetzungs-
bildung), die die Schichtqualita¨t beeinflusst. Außerdem sind die thermische
Leitfa¨higkeit und der thermische Ausdehnungskoeffizient von Ge und GaAs
sehr a¨hnlich. Allerdings ist der Unterschied der thermischen Ausdehnungsko-
effizienten von Si und Ge/GaAs gro¨ßer als 100%. Die thermische Fehlpassung
fu¨hrt bei Abku¨hlprozessen (nach dem Schichtwachstum), zu einer doppelt
so starken Kontraktion des Ge/GaAs gegenu¨ber dem Si. Die daraus resultie-
rende tensile Spannung kann zu einem Aufreißen der Schicht fu¨hren und als
Nukleationszentrum fu¨r elektrisch aktive Defekte dienen [101].
Um die Ausbildung von Antiphasengrenzen (siehe Kapitel 2.2.2) zu verhindern,
ko¨nnen Substrate mit einem Fehlschnitt (δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene)
verwendet werden, die bei ausreichender Temperatur zur Ausbildung einer
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Materialparameter Si Ge GaAs
Dichte ρ ( gcm3 ) 2,33 5,32 5,32
therm. Leitfa¨higkeit σ ( Wcm·K ) 1,3 0,58 0,55
Gitterkonstante a (A˚) 5,431 5,658 5,653
Gitterfehlpassung f zu Si - 4,18% 4,09%
therm. Ausdehnungskoeffiz. α ( 1°C ) 2, 6 · 106 5, 9 · 106 5, 7 · 106
Tab. 3.1: Materialparameter von Si, Ge und GaAs bei T = 23◦ C. [23]
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfla¨che fu¨hren [61]. Im Folgenden wird die
Notwendigkeit, fehlgeschnittene Substrate fu¨r das Wachstum von GaAs auf
Ge zu verwenden, erkla¨rt.
3.2.1 Vizinale Oberfla¨chen
Sobald ein Festko¨rper unter einem flachen Winkel (gemessen zu seinen kris-
tallographischen Achsen) geschnitten wird, entsteht eine neue Oberfla¨che
mit unregelma¨ßigen Stufen, die eine u¨berwiegend mono-atomare Ho¨he ha-
ben. Eine derartige Oberfla¨che wird als vizinale Oberfla¨che bezeichnet. Soll
GaAs ohne Ausbildung von Antiphasengrenzen (siehe Kapitel 2.2.2) auf
Ge aufgewachsen werden, muss eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che
vorliegen [61], die in Abbildung 3.2 gezeigt ist. Fu¨r Si-Substrate ist zwar
gezeigt worden, dass eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che mit geringem
Fehlschnitt (δkipp < 0, 5°) erreicht werden kann. Dafu¨r werden aber ausrei-
chend hohe Temperaturen (800 °C ≤ T ≤ 1100 °C) oder lange Wartezeiten
(10min ≤ t ≤ 30min) beno¨tigt [44, 102, 103, 104]. Werden Substrate mit
einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene (a¨quivalent zu
6° Fehlschnitt zur na¨chsten [110]-Richtung) verwendet, so reicht fu¨r Ge-
Oberfla¨chen eine abschließende Temperung bei T ≈ 640 °C fu¨r t = 5 min
[105, 106, 107] zur Ausbildung der doppel-atomar gestuften Oberfla¨che.
Die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che wird ausfu¨hrlich
bei Chadi [108] fu¨r eine vizinale Si(001)-Oberfla¨che erkla¨rt; an dieser Stelle
werden die Bezeichnungen von Chadi eingefu¨hrt (siehe Abbildung 3.3). Liegt
eine mono-atomar gestufte (mit der Stufenho¨he HES = a04 ) (001)-orientierte
Oberfla¨che vor, so gibt es zwei verschiedene Stufentypen, die aufgrund der
Anordnung der Dimerreihen auf den Terrassen unterschieden werden. Da die
Oberfla¨che (sowohl fu¨r Si(001) und Ge(001)) eine 2x1-Rekonstruktion (siehe
Oberfla¨chenrekonstruktion in Kapitel 2.1.2) ausbildet, ko¨nnen diese Dimer-
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Abb. 3.2: Schematische Darstellung einer vizinalen Oberfla¨che mit doppel-
atomarer Stufung.
reihen entweder orthogonal zur Stufenkante (SB-Konfiguration) oder parallel
zu den Stufenkanten (SA-Konfiguration) verlaufen (siehe Abbildung 3.3 (a))
[108, 109]. Liegt eine Stufe mit einer doppel-atomaren Ho¨he (HDS = a02 ) vor,
wird diese als DB bezeichnet (siehe Abbildung 3.3 (b)). Die Stufen des Typs
DB dominieren, da die Orientierung der Dimerreihen orthogonal zur Stufen-
kante energetisch gu¨nstiger ist als die entsprechende parallele Ausrichtung
(DA). Liegt eine solche doppel-atomar gestufte Oberfla¨che mit ausschließlich
DB-Stufen vor, wird auch von einer eindoma¨nigen Oberfla¨che gesprochen
[108].
Eine einfache U¨berlegung (nach Kroemer [55]) zeigt, dass die Ausbildung
von Doppelstufen nicht nur u¨ber energetische Bevorzugung erkla¨rt werden
kann. Denn eine mono-atomare Stufe wu¨rde sich (zur Ausbildung einer doppel-
atomaren Stufe) entweder mit einer Stufe links oder einer rechts paaren. Das
macht je 50% Wahrscheinlichkeit fu¨r die Ausbildung einer doppel-atomaren
Stufe durch Paarung mit einer Stufe links oder rechts. Allerdings ist aber
fu¨r eine Stufe rechts die Wahrscheinlichkeit zur Paarung mit einer Stufe
rechts von dieser ebenfalls 50%, sodass es eine 25%-Wahrscheinlichkeit gibt,
dass die Stufe sich weder mit einer Stufe links noch einer rechts paaren
kann. In diesem Fall wu¨rde sich an jeder vierten Stufe eine Antiphasengrenze
bilden, weil dort keine Doppelstufe ausgebildet werden kann. Da sich fu¨r
einen ho¨heren Fehlschnitt ebenfalls die Anzahl der Stufen erho¨ht, mu¨sste
sich auch die Anzahl der Antiphasengrenzen in diesem Modell erho¨hen. Wie
kann es also sein, dass mit zunehmendem Fehlschnitt die Ausbildung von
Doppelstufen begu¨nstigt wird?
Da das Si-Gitter (genauso wie das Ge-Gitter) aus zwei kubisch fla¨chenzen-
trierten Subgittern, die um ein Viertel der Raumdiagonale verschoben sind
(siehe Kapitel 2.2.2), besteht, ist es entscheidend, zu welchem Subgitter die
Oberfla¨chenatome (auf den Stufen) geho¨ren. Es gibt zwei verschiedene Konfi-
gurationen, die durch die oben beschriebene Ausrichtung der Dimerreihen zur
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Stufenkante veranschaulicht werden: SA-Konfiguration mit Dimerreihen par-
allel zu den Stufenkanten und SB-Konfiguration mit Dimerreihen orthogonal
zu den Stufenkanten. [102, 55]
Wenn nun zusa¨tzlich eine energetische Bevorzugung eines Stufentyps vor-
liegt [44], fu¨hrt diese dazu, dass Atome auf Terrassen des TypA (analog zu
SA-Stufenkanten) zu TypB-Stufenkanten (SB) diffundieren, bis die TypA-
Stufen verschwunden sind. Dieses geschieht so lange, bis ausschließlich doppel-
atomare Stufen (DB) auf der Oberfla¨che existieren [108]. Dabei gilt, je gro¨ßer
der Fehlschnitt ist, desto ku¨rzer wird die Terrassenla¨nge wodurch sich die
Diffusionszeit bis zur na¨chsten Stufenkante verringert.
Die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che fu¨r (001)-orientier-
te Ge-Oberfla¨chen ha¨ngt von dem Fehlschnitt des verwendeten Substrats
ab. Der Fehlschnitt kann durch Messung von Rockingkurven mit einem
Ro¨ntgendiffraktometer (siehe Kapitel 4.2.2) bestimmt werden [110]. Fu¨r Ge-
Schichten auf Si(001)-Substraten mit einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° zur
na¨chsten (111)-Ebene ist gezeigt worden, dass der azimutale Fehlschnitt φmis
(siehe Abbildung 4.6) nicht mehr als 26° von der [110]-Richtung abweichen
darf. Ansonsten kommt es nicht zur Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Oberfla¨che, sondern zu einer unregelma¨ßig angeordneten, mono-atomar gestuf-
ten Oberfla¨che [111, 112, 113, 114]. In situ kann die Anordnung der Oberfla¨che
durch Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion (RHEED, engl.
reflection high energy electron diffraction) (siehe Abbildung 4.3 in Kapitel 4.1)
sichtbar gemacht werden und als Kontrolle der Oberfla¨chenpra¨paration vor
und nach dem jeweiligen Wachstum verwendet werden [115].
3.2.2 Epitaxie von GaAs auf Ge
Die Epitaxie von GaAs auf Ge soll aus Sicht einer mo¨glichst defektfreien GaAs-
Schicht gefu¨hrt werden. Wie bereits in Kapitel 2.2.2 gezeigt, handelt es sich
um das Wachstum eines polaren (GaAs) auf einem unpolarem (Ge) Material.
Dadurch ko¨nnen Antiphasengrenzen entstehen, die durch geeignete Sub-
stratwahl (mit 6° Fehlschnitt zur na¨chsten (111)-Ebene, siehe Kapitel 3.2.1,
verhindert werden ko¨nnen. Dafu¨r muss allerdings gewa¨hrleistet sein, dass
vor dem Wachstum die Substrate mit einer ausreichend hohen Temperatur
getempert werden, sodass sich eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che
ausbilden kann (T ≈ 640 °C) [105, 116, 117]. U¨ber diese Vorraussetzungen
gibt es in der Literatur eine einheitliche Meinung, sobald allerdings die Wachs-
tumsbedingungen von GaAs selber betrachtet werden, gibt es verschiedene
Ansa¨tze, eine antiphasengrenzenfreie GaAs-Schicht zu wachsen. Die Diskus-
sion in der Literatur wird an dieser Stelle nur fu¨r Schichten, die mit dem
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Abb. 3.3: Vizinale 2x1-rekonstruierte Oberfla¨che (gu¨ltig fu¨r Si(001) und
Ge(001)). (a) Mono-atomar gestufte Oberfla¨che, Stufentyp ausge-
hend von der Orientierung der Dimerreihen. In SB-Konfiguration,
verlaufen die Dimerreihen orthogonal zu den Stufenkanten. In
SA-Konfiguration verlaufen die Dimerreihen parallel zu den Stu-
fenkanten. (b) Stufen mit einer doppel-atomaren Ho¨he werden als
DB bezeichnet. Die Orientierung der Dimerreihen ist orthogonal
zur Stufenkante. Eigene Darstellung nach Chadi [108].
Verfahren der Molekularstrahlepitaxie hergestellt worden sind, vorgestellt.
Fu¨r eine Betrachtung der GaAs-Schichten, die durch (metall-organische)
Gasphasenabscheidung ((MO)CVD engl. (metal organic) chemical vapour
deposition) ([107, 118, 119, 120]) hergestellt worden sind, wird auf die Lite-
ratur verwiesen. In (MO)CVD-Prozessen werden Tra¨gergase verwendet, die
einen zusa¨tzlichen Einfluss auf die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Ge-Oberfla¨che haben ko¨nnen.
Einerseits besteht die Mo¨glichkeit, in einer As-gesa¨ttigten Umgebung mit
dem Wachstum zu starten, wobei zwischen As2− und As4−Partialdruck
[61, 115, 121, 122] unterschieden werden muss. Wa¨hrend andererseits ge-
nauso fu¨r den Beginn des Wachstums mit Ga [117] gezeigt worden ist, dass
defektfreie GaAs-Schichten auf Ge-Substraten mo¨glich sind, gibt es Nachweise,
dass Ga die doppel-atomare Stufung einer Ge(001)-Oberfla¨che aufhebt [123].
Typischerweise wird GaAs bei Temperaturen um T ≈ 600 °C und einer Wachs-
tumsrate um R ≈ 1 µmh auf Ge- oder Si-Substraten (Ge/Si1−xGex/Si, mit
einem gradierten Puffer) gewachsen. Außerdem sind in ju¨ngerer Vergangenheit
GaAs-Schichten mit Migrations-unterstu¨tzter Epitaxie (MEE, engl. migration
enhanced epitaxy [25]) hergestellt worden [105, 106, 116, 124, 125, 126]. Dieser
Ansatz basiert auf einem MBE-Verfahren, bei dem zuna¨chst Monolage fu¨r
Monolage alternierend As und Ga gewachsen werden (T ≈ 300 °C fu¨r bis
zu 20 ML). Anschließend wird die Wachstumstemperatur auf T ≈ 600 °C
erho¨ht und beide Materialien gleichzeitig gewachsen. Allerdings kommt es bei
diesem Ansatz zu einem weiteren Typ an Defekten in den GaAs-Schichten,
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den pyramidenfo¨rmigen Stapelfehlern [126]. Obwohl diese keine Ga-Ga- oder
As-As-Bindungen aufweisen, sind sie dennoch nichtstrahlende Rekombinati-
onszentren fu¨r Ladungstra¨ger [24]. Typischerweise werden GaAs-Schichten
mit mehreren µm Dicke gewachsen, da es mit zunehmender Schichtdicke zu




Die hergestellten heteroepitaktischen GaAs- und Ge-Schichten erfordern
genauso wie die Si-Substrate eine umfassende Charakterisierung. Mit den
vorgestellten Charakterisierungsmethoden kann die Herstellung virtueller
Ge-Substrate und das nachfolgende heteroepitaktische Wachstum von GaAs
untersucht, verstanden und optimiert werden. Dazu werden die verwendeten
Charakterisierungsmethoden grundlegend erkla¨rt und auf die Anwendung
an Halbleitermaterialien (Si/Ge/GaAs) sowie deren Oberfla¨chen bezogen.
Daru¨ber hinaus werden die verwendeten Gera¨te am Institut fu¨r Materialien
und Bauelemente der Elektronik sowie des Laboratoriums fu¨r Nano- und
Quantenengineering der Leibniz Universita¨t Hannover genannt.
4.1 Elektronenbeugung (RHEED)
Die Beugung hochenergetischer Elektronen in Reflexion (RHEED, engl. re-
flection high energy electron diffraction) ist eine in situ Analysemethode
zur Charakterisierung du¨nner Schichten, insbesondere zur zersto¨rungsfreien
Beobachtung von Wachstumsprozessen, wa¨hrend der Molekularstrahlepita-
xie eingesetzt wird. Braun [127] und Ino [128] stellen die theoretischen
Grundlagen fu¨r diesen Abschnitt dar. Hochenergetische Elektronen (Beschleu-
nigungsspannung 10 keV < U < 50 keV) werden unter einem flachen Winkel
β (typischerweise 0° < β < 4°) auf die zu untersuchende Probe eingestrahlt
und aufgrund ihrer Welleneigenschaften an der Oberfla¨che gestreut [127].
Der reflektierte und gebeugte Elektronenstrahl wird auf einem Fluoreszenz-
schirm sichtbar gemacht und erzeugt ein charakteristisches Beugungsmuster
der zu untersuchenden Probe. Dieses wird von einer CCD-Kamera erfasst
und auf einen Computer u¨bertragen. Anhand dessen ko¨nnen Ru¨ckschlu¨sse
u¨ber Prozesse auf der Oberfla¨che wa¨hrend des Wachstums gewonnen wer-
den. In Abbildung 4.1 kann der schematische Grundaufbau fu¨r die Beugung
hochenergetischer Elektronen bei Reflexion nachvollzogen werden.
Aufgrund des flachen Einstrahlwinkels und der verwendeten Beschleunigungs-
spannung dringen die Elektronen nur in die obersten Atomlagen der Ober-
fla¨che ein [129]. Diese Oberfla¨chensensitivita¨t von RHEED erlaubt eine genaue
Charakterisierung der ersten Netzebenen des Kristallgitters. So ko¨nnen neben
der charakteristischen Oberfla¨chenrekonstruktion (siehe Kapitel 2.1.2) bei-
spielsweise Relaxationsprozesse wa¨hrend epitaktischen Wachstums [72, 130]
sichtbar gemacht werden oder die Wachstumsrate durch die Beobachtung
periodischer RHEED-Oszillationen, aufgrund von Intensita¨tsa¨nderungen des

















Abb. 4.1: Oberfla¨chenstrukturen und entsprechende RHEED-Beugungsbilder.
Das Substrat ist in Hellgrau, der aufwachsende Film in Dunkelgrau
nach Henzler und Go¨pel [129] dargestellt.
das Abbild des auf der untersuchten Oberfla¨che reflektierten Strahls auf dem
Fluoreszenzschirm bezeichnet.
Streutheorie an Oberfla¨chen fu¨r RHEED-Analysen
Die Streutheorie an Oberfla¨chen ist ein Spezialfall der allgemeinen Streutheo-
rie fu¨r Festko¨rpermaterialien, die auf das oberfla¨chensensitive Analyseverfah-
ren RHEED zutrifft. Aus Sicht einer Anwendung von RHEED wird eine kurze
Zusammenfassung der relevanten Inhalte, die sich an Demtro¨der [133]
und Hunklinger [134] orientieren, gegeben. Die allgemeine Streutheorie
fu¨r Festko¨rper wird beispielsweise bei Kittel [135] oder Ashcroft und
Mermin [136] beschrieben.
Auf die Probe einfallende Elektronen ko¨nnen aufgrund des Welle-Teilchen-
Dualismus als Wellen mit dem Wellenvektor −→k0 beschrieben werden. Der
Wellencharakter von Teilchen ist erstmals von de Broglie im Jahr 1924
[137] postuliert worden, mit dessen Hilfe die Streuung von Elektronen an
einem Kristallgitter beschrieben werden kann. Die Elektronenbeugung ist
ein Spezialfall der Streuung, bei dem Materiewellen (Elektronen) an Materie
(Gitteratome) gebeugt werden. Zur Beschreibung der Beugung an einem





















Abb. 4.2: Schematische Konstruktion der Ewaldkugel [139] in einem rezipro-
ken kubischen Gitter, Draufsicht (a) und Seitenansicht (b) nach
Braun [127].
aufgespannt wird, verwendet. Reziproke Gittervektoren haben die Dimension
einer inversen La¨nge. Ferner wird angenommen, dass die einfallenden Elek-
tronen elastisch an den Gitteratomen gestreut werden, sodass gilt: |−→k0| = |−→k |.
Einfallende Elektronen mit dem Wellenvektor −→k0 werden an der Probeno-
berfla¨che gebeugt und unter Erfu¨llung der Streubedingung −→K = −→G treten
Beugungsreflexe auf. Dabei ist −→K = −→k − −→k0 der Streuvektor und −→G der
reziproke Gittervektor. Zusa¨tzlich ist die Reflexion der einfallenden Elek-
tronen auf dem Fluoreszenzschirm zu sehen und wird als spekularer Reflex
bezeichnet. Die Orientierungen der Probe zum einfallenden Elektronenstrahl,
bei der die Streubedingung erfu¨llt ist, la¨sst sich mithilfe der Ewaldkugel
[139] geometrisch finden und wird in Abbildung 4.2 (a) gezeigt. Der Wel-
lenvektor −→k0 wird in der Mitte des reziproken Gitters eingezeichnet und ein
Kreisbogen bzw. eine Kugel im dreidimensionalen Fall mit dem Radius −→k0
um den Anfangspunkt geschlagen. In den Punkten, in denen die Ewaldkugel
das reziproke Gitter beru¨hrt bzw. schneidet, ist die Streubedingung erfu¨llt
und ein gebeugter Strahl in die jeweilige Richtung −→kij tritt auf. Da bei der
Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion unter einem flachen
Winkel β eingestrahlt wird, findet die Streuung der einfallenden Elektronen
ausschließlich an der Oberfla¨che der Probe statt. Die reziproken Gitterpunkte
eines zweidimensionalen Netzes lassen sich im dreidimensionalen als unend-
lich lange Sta¨be (reziproke Sta¨be), die senkrecht auf der Oberfla¨che stehen,
darstellen. Abbildung 4.2 (b) zeigt die schematische Konstruktion der Ewald-
kugel in Seitenansicht. Bei jedem Schnittpunkt der Ewaldkugel mit einem




Abb. 4.3: Schematisches RHEED-Beugungsbild einer vizinalen Ge oder Si
(001)-orientierten Oberfla¨che. (a) 2x1- bzw. 1x2-rekonstruierte
Oberfla¨che. (b) In [-110]- bzw. [1-10]-Richtung (der einfallende
Elektronenstrahl ist parallel zu den Stufenkanten) tritt eine Auf-
spaltung der Hauptreflexe auf. Zwischen den Hauptreflexen der
2x1-Rekonstruktion sind 6 (meistens schwach [129]) erkennbare
Nebenreflexe zu erkennen. Diese entstehen bei einer doppel-atomar
gestuften Oberfla¨che (DB).
eine ideale Oberfla¨che handelt, als Beugungsbild ein Muster aus auf einem
Kreisbogen angeordneten Punkten hat. In der Praxis werden ha¨ufig jedoch
statt punktfo¨rmiger Reflexe senkrechte Striche beobachtet, die auf nicht
ideale Oberfla¨chen zuru¨ckzufu¨hren sind. In der Streutheorie von Oberfla¨chen
bedeutet das, dass endlich dicke reziproke Sta¨be die Ewaldkugel schneiden.
Nicht ideale Oberfla¨chen werden beispielsweise durch eine Verkippung der
Probe (engl. Miscut), durch Unebenheiten auf der Oberfla¨che wie atomare
Stufen oder durch Kristallfehler verursacht. Abbildung 4.1 zeigt schematisch,
wie die Oberfla¨chenstruktur das RHEED-Beugungsbild beeinflusst. [129]
Eine raue Oberfla¨che fu¨hrt beispielsweise zu abnehmendem Kontrast, eine
facettierte Oberfla¨che zu einer Aufspaltung der Beugungsreflexe. Deswegen
kann die Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion eingesetzt
werden, um die Pra¨paration der Oberfla¨che vor und das Ergebnis nach einem
Wachstumsprozess zu u¨berpru¨fen.
Die im Rahmen dieser Dissertation verwendeten fehlgeschnittenen Substrate
(δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene) sollen bei entsprechender Pra¨paration
eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che aufweisen (siehe Kapitel 5.1.3), die
zu einer Aufspaltung der einzelnen Hauptreflexe fu¨hrt [115]. Liegt also ei-
ne doppel-atomar gestufte Oberfla¨che (DB) vor, ist in [110]- bzw. [-1-10]-
Richtung (der einfallende Elektronenstrahl ist orthogonal zu den Stufenkan-
ten) eine 2x1-rekonstruierte Oberfla¨che zu erkennen (siehe Abbildung 4.3(a)),
wa¨hrend in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung eine Aufspaltung der Hauptreflexe
auftritt, dargestellt in Abbildung 4.3 (b). Das bedeutet, dass die Hauptreflexe
der 2x1-Rekonstruktion zu erkennen sind und zwischen diesen 6 (meistens










Abb. 4.4: Schematische Darstellung der Bragg-Bedingung.
und Kapitel 5.10 fu¨r Ge(001)). Dabei gilt, dass die Periodizita¨t der Terras-
sen der 1n -fache atomare Abstand der Terrassen ist. Bei 6 Nebenreflexen
bedeutet dies einen atomaren Abstand von 17 zwischen den Reflexen und
einer Terassenbreite von ≈ 7 Atomen [140]. Diese Terrassenbreite entspricht
genau der einer Ge(001)-Oberfla¨che mit einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6°.
In der Literatur ist dieses fu¨r Si und Ge vorwiegend mithilfe der Beugung
niederenergetischer Elektronen (LEED, engl. low energy electron diffracti-
on) untersucht [102, 103, 111, 141] worden, welches sich hauptsa¨chlich in
der Geometrie zur Probenuntersuchung von RHEED unterscheidet. Fu¨r die
Untersuchungen der vorliegenden Dissertation stehen an den MBE-Anlagen
ausschließlich RHEED-Systeme8 zur Verfu¨gung.
4.2 Ro¨ntgenbeugung (XRD)
Zur strukturellen Untersuchung kristalliner Materialien wird die Ro¨ntgenbeu-
gung (XRD, engl. X-ray diffraction) verwendet. Die Beugung von Photonen
an regelma¨ßigen Strukturen geht auf von Laue zuru¨ck, der im Jahr 1912
die Wechselwirkung von Photonen mit regelma¨ßiger Materie postulierte
[142, 143]. Dabei wechselwirken die Ro¨ntgenstrahlen mit Elektronen der
Gitteratome in einem kristallinen Material. Dieses Verfahren kann ange-
wendet werden, um ex situ durch charakteristische Beugungserscheinungen
Ru¨ckschlu¨sse auf strukturelle Eigenschaften heteroepitaktischer Schichten
zu ziehen. Die Grundlagen der Ro¨ntgenbeugung und weiterfu¨hrende Einbli-
cke in die Untersuchung du¨nner heteroepitaktischer Schichten werden bei
Spiess [52] beschrieben. Die Bragg-Bedingung bildet die Grundlage fu¨r die
8Die verwendeten RHEED-Systeme sind Teil der Anlagenbeschreibung in Kapitel 5.1.1
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Beschreibung der Ro¨ntgenbeugung [144]:
nλ = 2dhklsin(θ) , (nN) (4.1)
und wird in Abbildung 4.4 schematisch dargestellt. Einfallende Ro¨ntgen-
strahlung (unter dem Winkel Θ) der Wellenla¨nge λ wird an unterschiedlichen
Netzebenen mit dem Abstand d gebeugt. Dabei kommt es zu konstrukti-
ver Interferenz der ausfallenden Strahlen, wenn der Gangunterschied δ ein
ganzzahliges Vielfaches (nN) der Wellenla¨nge λ ist. U¨ber die geometrische
Beziehung 2δ = 2dhklsin(Θ) kann folglich der Netzebenenabstand dhkl aus
einem Ro¨ntgendiffraktogram abgeleitet werden. Der Netzebenenabstand dhkl
la¨sst sich durch die Millerschen Indizes (hkl (h, k, lN)) mit der Gitterkon-
stante a verknu¨pfen zu:
dhkl =
a√
h2 + k2 + l2
, (h, k, lN). (4.2)
Die in der vorliegenden Dissertationen gezeigten Ro¨ntgenmessungen sind mit
einem D8 Discover der Firma Bruker durchgefu¨hrt worden. Das verwen-
dete Diffraktometer ist mit einer Euler-Wiege ausgestattet, die gewa¨hrleistet,
dass sich wa¨hrend der Messung bei variierendem Winkel die Absta¨nde von
Ro¨ntgenro¨hre und Detektor zur Probe nicht a¨ndern. Durch eine kippbare
Ro¨ntgenro¨hre mit Kupferanode und Strichfokus sind auch Messungen unter
streifendem Einfall zur Bestimmung der in-plane Gitterkonstante mo¨glich.
Durch einen Go¨belspiegel werden die Ro¨ntgenstrahlung parallelisiert und die
Strahlungsanteile der Kβ-Linie entfernt. Die Reduzierung auf den Kα1-Anteil
erfolgt durch einen Monochromator (wahlweise symmetrisch oder asymme-
trisch). Details zu dem Monochromator sowie weiterfu¨hrende Informationen
zum verwendeten Messaufbau ko¨nnen bei Tetzlaff [99] nachgelesen werden.
Fu¨r Reflektometriemessungen steht eine Schneidblende (engl. knife-edge) zur
Verfu¨gung.
Nachfolgend werden die im Rahmen dieser Dissertation verwendeten Messty-
pen beschrieben, siehe Abbildung 4.5. Zur anschaulichen Darstellung wird
eine schematische U¨bersicht im reziproken Raum [138] benutzt, die erstmals
fu¨r die Beschreibung von Ro¨ntgenreflexen von Ewald [139] eingesetzt worden
und vergleichbar mit der Darstellung in Kapitel 4.1 ist.
4.2.1 Theta-2Theta-Messung
Um die kristalline Struktur der virtuellen Ge-Substrate zu untersuchen,











Abb. 4.5: Verwendete Messtypen zur Ro¨ntgenbeugung (XRD). Schematisch
dargestellt sind Θ−2Θ-, ω−2Θ−, ω−Messung sowie die Aufnahme
einer reziproken Gitterkarte anhand des reziproken Raums.
Messungen kann die out-of-plane Gitterkonstante a⊥ der Ge-Schichten sowie
der Relaxationsgrad (siehe Kapitel 2.2 bestimmt werden. Abbildung 4.5
zeigt die Θ− 2Θ-Messung im reziproken Raum schematisch, die entlang der
G⊥-Achse verla¨uft.
Typischerweise wird bei dem Materialsystem Si/Ge der symmetrische (004)-
Reflex untersucht. Abweichend davon kann es auch sinnvoll sein, den (002)-
Reflex zu untersuchen, wenn zusa¨tzlich GaAs untersucht werden soll, da
fu¨r GaAs der (002)-Reflex im Gegensatz zu Si und Ge nicht verboten9 ist
[145] . Je nach zu untersuchendem Reflex werden die Proben automatisiert
kristallographisch so ausgerichtet, dass die Netzebenennormale die Beugungs-
bedingung des zu untersuchenden Reflexes erfu¨llt. Im Falle tetragonaler
Verzerrung kann beispielsweise fu¨r Ge-Schichten aus solchen Messungen mit
den von Brantley [146] bestimmten elastischen Konstanten fu¨r Ge die














wobei ∆a|| = aGe,|| − aSi,|| und ∆a⊥ = aGe,⊥ − aSi,⊥ mit den Werten
fu¨r die elastischen Konstanten C11 = 129, 2 · 109 Pa, C12 = 47, 9 · 109 Pa,
C44 = 67 · 109 Pa sind. Sofern das Substrat unverspannt bleibt, gilt, dass die
Si in-plane Gitterkonstante gleich dem Volumenwert der Si-Gitterkonstante
9Verbotene Reflexe sind abha¨ngig von der Kristallstruktur des untersuchten Materi-




ist (aSi,|| = aSi). Anschließend la¨sst sich der Relaxationsgrad (Kapitel 2.2)
fu¨r epitaktische Ge-Schichten auf Si durch folgende Formel berechnen:





Bei ω-Messungen (auch Rockingkurve genannt) wird die Probe zuna¨chst wie
bei Θ−2Θ-Messungen automatisiert kristallographisch ausgerichtet. Anschlie-
ßend wird jedoch lediglich der ω-Winkel variiert, wa¨hrend der 2Θ-Winkel auf
dem Beugungswinkel der zu untersuchenden Netzebenenschar festgehalten
wird. In Abbildung 4.5 wird die ω-Messung im reziproken Raum schematisch
dargestellt. Anhand der resultierenden gaußfo¨rmigen Messkurve ko¨nnen Aus-
sagen zur kristallinen Perfektion der untersuchten Schicht getroffen werden.
Dazu wird die Halbwertsbreite ιmess (FWHM, engl. full width at half maxi-
mum) herangezogen. Allerdings mu¨ssen einige Annahmen bezu¨glich der zu
untersuchenden Probe und des Messaufbaus getroffen werden, sodass sich
die gemessene Halbwertsbreite wie folgt zusammensetzt [147]:
ι2mess = ι2intr + ι2mono + ι2kipp + ι2zerr + ι2dicke + ι2kr. (4.5)
Dabei sind ιintr der intrinsische Beitrag der Rockingkurve, ιmono der Beitrag
des verwendeten Monochromators, ιkipp der Beitrag durch Gitterverkippung,
ιzerr der Beitrag durch Gitterverzerrung, ιdicke der schichtdickenabha¨ngige
Beitrag und ιkr der Beitrag durch Kru¨mmung der Probe. Bei Tetzlaff
[99] ko¨nnen die zu treffenden Annahmen und Abscha¨tzungen fu¨r den ver-
wendeten Messaufbau detailliert nachgelesen werden, die kurz im Anhang
auf Seite 128 aufgefu¨hrt sind. Aus diesen Vereinfachungen ergibt sich fu¨r die
Versetzungsdichte nd folgender Ausdruck [99]:
nd =
ι2mess − 17090dSchicht
2, 2pi · ln2 · b2 . (4.6)
Diese Formel ist gu¨ltig fu¨r die Charakterisierung von epitaktischen Ge-
Schichten hinsichtlich ihrer Defektdichte um den (004-Reflex). Hierbei ist b der
Betrag des Burgersvektor ~b10, der abha¨ngig vom vorliegenden Versetzungstyp
ist. Sollen epitaktische GaAs-Schichten hinsichtlich ihrer Defektdichte cha-
rakterisiert werden, kann die hier vorgestellte Na¨herung ebenfalls verwendet







Abb. 4.6: Bestimmung der azimutalen Orientierung des Fehlschnitts φmis.
werden. Zum einen ist der kristallographische Aufbau der Diamantstruk-
tur und der Zinkblendestruktur identisch, beide bestehen aus zwei kubisch
fla¨chenzentrierten Subgittern (fcc), die um ein Viertel der Raumdiagonale ver-
schoben sind. Zum anderen sind die untersuchten GaAs-Schichten alle du¨nner
als dGaAs < 1 µm, sodass die verwendete Na¨herung ([148], siehe Anhang
auf Seite 128) benutzt werden kann. Fu¨r die Bestimmung der Defektdichte
der GaAs-Schichten wird der GaAs(002)-Reflex verwendet, da fu¨r GaAs der
(002)-Reflex im Gegensatz zu Si und Ge nicht verboten11 ist [145].
Fu¨r das Wachstum von GaAs auf virtuellen Ge-Substraten werden wie in
Kapitel 3.2 beschrieben verkippte Substrate beno¨tigt. Ausgangspunkt sind
also verkippte Si-Substrate (δkipp = 6° zur na¨chsten (111)-Ebene), auf denen
zuna¨chst Ge aufgewachsen wird. Um die Substratverkippung δkipp zu be-
stimmen, ko¨nnen ω-Messungen benutzt werden. Doucette [110] beschreibt
das Vorgehen, das aus acht einzelnen ω-Messungen bei unterschiedlicher
azimutaler Ausrichtung φ des Substrats besteht. Durch Bestimmung der
Winkelpositionen ωi bei variierender azimutaler Ausrichtung (ω1, φ = 0°;




suchten Netzebenenschar zur Substratoberfla¨che mit einer Genauigkeit von
± = 0, 01° bestimmt werden. Um einen Fehler durch die Probenauflage selbst
auszuschließen, werden die ω-Messungen nach azimutaler Drehung der Probe
um 180° wiederholt (ω1,t-ω4,t). Fu¨r die Verkippungskomponente δ1,2 , die die
Verkippung parallel zur Flat beschreibt, gilt:
δ1,2 =
1
4(ω1 − ω2 + ω2,t − ω1,t). (4.7)
Mit der Verkippung orthogonal zur Flat, die analog zu ermitteln ist, ergibt
sich die maximale Verkippung δkipp aus:
(tanδ)2 = (tanδ1,2)2 + (tanδ3,4)2. (4.8)
Die azimutale Orientierung des Fehlschnitts φmis ergibt sich aus:
φmis = arctan(cotδ1,2 + tanδ3,4) (4.9)
und wird zur [110]-Richtung angegeben.
Die in der vorliegenden Dissertation benutzten Si-Substrate sind hinsichtlich
ihres Fehlschnitts anhand des (004)-Reflexes charakterisiert worden.
4.2.3 Omega-2Theta-Messungen und reziproke Gitterkarten
Im Gegensatz zu Θ− 2Θ-Messungen entspricht bei ω − 2Θ-Messungen der
Detektorwinkel nicht dem doppelten Einfallswinkel, weil bei dieser Messung
asymmetrische Reflexe untersucht werden. Bei asymmetrischen Reflexen sind
die untersuchten Netzebenen nicht parallel zur Oberfla¨che, weshalb sich bei ei-
ner solchen Messung die out-of-plane Gitterkonstante a⊥ als auch die in-plane
Gitterkonstante a|| bestimmen lassen. Durch Kenntnis beider Gitterkonstan-
ten kann der Relaxationsgrad, ohne den Umweg u¨ber die Elastizita¨tstheorie
gehen zu mu¨ssen (Kapitel 4.2.1), bestimmt werden.
Durch die wiederholte Aufnahme von ω − 2Θ-Messungen ko¨nnen auch rezi-
proke Gitterkarten (RSM, engl. reciprocal space maps) erstellt werden. Es
handelt sich bei RSM um zweidimensionale Diffraktogramme, die durch
einzelne ω − 2Θ-Messungen erzeugt werden. Abbildung 4.5 zeigt schema-
tisch die Erstellung einer RSM im reziproken Raum. Allerdings sind RSM




Die Ro¨ntgenreflektometrie (XRR, engl. X-ray reflectivity) ist erstmals von
Parrat 1954 eingesetzt worden, um Mehrschichtsysteme zu charakterisie-
ren [149]. XRR erlaubt eine einfache Bestimmung von Dicken amorpher
und kristalliner Schichten. Dabei werden Ro¨ntgenstrahlen in einem flachen
Einfallswinkel Θ (fu¨r die vorliegende Dissertation gilt 0° ≤ Θ ≤ 2, 5°) auf
die Probe eingestrahlt und die Intensita¨t des reflektierten Ro¨ntgenstrahls
als Funktion des Winkels 2Θ aufgetragen. Durch einen Unterschied im Bre-
chungsindex der Schichten [52] werden die Ro¨ntgenstrahlen an der Oberfla¨che
und inneren Grenzfla¨chen reflektiert. Im Vergleich zur Ro¨ntgenbeugung wer-
den keine Netzebenen durch Beugung der einfallenden Ro¨ntgenstrahlen an
diesen aufgelo¨st, sondern einzelne Schichten von Mehrschichtsystemen durch
Interferenz an du¨nnen Schichten [134] dargestellt. Ferner ist es durch Simu-
lation des Schichtsystems und Vergleich mit den Messdaten mo¨glich, Ober-
sowie Grenzfla¨chenrauheiten zu bestimmen. Eine einfache Abscha¨tzung der
Schichtdicke dSchicht ist u¨ber das Verha¨ltnis der Wellenla¨nge λ zur Differenz
der Oszillationsmaxima gegeben [150]:
dSchicht ≈ λ2∆Θ . (4.10)
In der vorliegenden Dissertation sind die Dicken von Kalibrationsschichten
durch XRR bestimmt worden. Dieses ist mit dem Programm Leptos der
Firma Bruker durchgefu¨hrt worden, indem anhand eines Schichtmodells
eine Simulationskurve erstellt worden ist. Diese Simulationskurve ist mit der
Messkurve verglichen (durch das Programm) und schrittweise angena¨hert
worden, wodurch die Parameter Schichtdicke und Rauheit indirekt bestimmt
werden konnten.
4.3 Elektronenmikroskopie (SEM/TEM)
Die klassische Lichtmikroskopie reicht aufgrund der Wellenla¨ngen von sichtba-
rem Licht (380nm < λ < 780nm) und der beugungsbedingten Auflo¨sungsgren-
ze [133]
∆x ≥ λ2 (4.11)
nicht aus, um Strukturen kleiner als 100 nm zu analysieren. Unter Ver-
wendung von beschleunigten Elektronen anstelle sichtbaren Lichts ko¨nnen
solche Strukturen untersucht werden. Die Wellenla¨nge der beschleunigten







In diesem Fall ist m die Masse eines Elektrons, h das Planck’sche Wir-
kungsquantum und e die Elementarladung. Gema¨ß Gleichung 4.12 besitzen
Elektronen, die durch thermische Emission oder durch Feldemission erzeugt
werden, bei einer Beschleunigungsspannung Ub = 10 kV eine Wellenla¨nge
von λe ≈ 4 pm [133]. Diese Form der Mikroskopie, die als Elektronenmikro-
skopie bezeichnet wird, geht auf Ruska [151] zuru¨ck. Es ko¨nnen je nach
Methode sowohl Informationen u¨ber die Probenoberfla¨che als auch u¨ber das
Volumenmaterial gewonnen werden. Zu unterscheiden sind Messungen bei
statischem Bild (beispielsweise: Transmissionselektronenmikroskopie) von
Messungen, bei denen die Probenoberfla¨che abgerastert wird (beispielsweise
Rasterelektronenmikroskopie). Voraussetzung fu¨r eine Untersuchung ist, dass
die Probenoberfla¨che elektrisch leitend oder zumindest halbleitend ist, um
elektrostatische Aufladung zu vermeiden. Mithilfe der Rasterelektronenmi-
kroskopie ko¨nnen Aussagen u¨ber die Oberfla¨che gewonnen werden, wa¨hrend
die Transmissionselektronenmikroskopie Ru¨ckschlu¨sse auf die kristallinen
Eigenschaften einer Probe zula¨sst.
4.3.1 Rasterelektronenmikroskopie (SEM)
Die Rasterelektronenmikroskopie (SEM, engl. scanning electron microscopy)
ist ein bildgebendes Verfahren, bei dem beschleunigte Elektronen u¨ber die
Probenoberfla¨che geleitet werden. Der Elektronenstrahl wird anschließend auf
der Probenoberfla¨che bewegt und rastert diese ab. Mit einem Detektor ko¨nnen
ru¨ckgestreute Elektronen gemessen und aus ihnen Informationen u¨ber die
Probenoberfla¨che gewonnen werden. Das beschriebene Messprinzip geht auf
Ardenne [152] zuru¨ck und wird schematisch in Abbildung 4.7 (a) dargestellt.
Der erzeugte Elektronenstrahl wird durch elektrische Felder auf Energien von
1 kV < Ub < 50 kV beschleunigt. Bevor die Elektronen auf die Probe treffen,
werden sie durch ein Linsensystem, bestehend aus Elektromagneten und Spu-
len, gelenkt und zu einem Strahl gebu¨ndelt. Die Qualita¨t der Fokussierung
entscheidet u¨ber das Auflo¨sungsvermo¨gen des SEM. Der fokussierte Elektro-
nenstrahl kann nun mithilfe einer Ablenkspule u¨ber die Probenoberfla¨che
gerastert werden. Es werden zwei unterschiedliche Informationen ausgewertet.
Ru¨ckgestreute Elektronen sind maßgeblich fu¨r Kontrast und Helligkeit ver-
antwortlich, weil die Intensita¨t der ru¨ckgestreuten Elektronen von der Masse
der streuenden Atome beeinflusst wird. Wa¨hrend die Sekunda¨relektronen















Abb. 4.7: Schematischer Aufbau zur Elektronenmikroskopie. (a) Auf-
bau zur Rasterelektronenmikroskopie. (b) Aufbau zur
Transmissionselektronenmikroskopie.
(Stoßionisation) des Elektronenstrahls (Prima¨relektronen) mit den Elektro-
nen in a¨ußeren Schalen der oberfla¨chennahen Atome kommt es zu einer
Freisetzung dieser. Freiwerdende Elektronen werden als Sekunda¨relektronen
bezeichnet, die durch einen Detektor registriert werden. U¨ber die gemessene
Intensita¨t in Kombination mit der Positionsinformation des Elektronenstrahls
auf der Probe la¨sst sich ein Abbild der Oberfla¨chentopographie erstellen. Die
SEM-Untersuchungen der vorliegenden Dissertation sind mit einem Zeiss
Leo DSM 982 Gemini durchgefu¨hrt worden.
4.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM, engl. transmission electron
microscopy) ermo¨glicht die strukturelle Analyse von Proben unter Verwen-
dung beschleunigter Elektronen. Wa¨hrend an dieser Stelle das grundlegende
Funktionsprinzip erkla¨rt wird, ko¨nnen umfassende Grundlagen bei Williams
[145] entnommen werden. Beschleunigte Elektronen durchstrahlen die Pro-
be und erzeugen ein Abbild auf einem Fluoreszenzschirm gema¨ß dem in
4.7 (b) gezeigten schematischen Aufbau. Der erzeugte Elektronenstrahl wird
durch elektrische Felder auf Energien von 50 kV < Ub < 300 kV [145, 153]
beschleunigt. Dieser soll mo¨glichst ohne Wechselwirkung mit Luftatomen
auf die Probe geleitet werden, weshalb die TEM-Kammer evakuiert wird
(typischerweise UHV-Bereich [153]). Bevor der Elektronenstrahl auf die Probe
trifft, wird er in einem elektromagnetischen Linsensystem fokussiert (Kon-
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densorlinsen). Aufgrund von Streuprozessen des Elektronenstrahls an den
Atomkernen der Probe werden die eintreffenden Elektronen in Abha¨ngigkeit
der Kristallstruktur der Probe abgelenkt. Die transmittierten, gestreuten
und gebeugten Elektronen werden durch ein weiteres Linsensystem auf den
Fluoreszenzschirm geleitet. Ein Abrastern der Probe ist mo¨glich, indem ent-
weder die Probe selbst bewegt wird oder die Probe durch eine Ablenkung des
Elektronenstrahls untersucht wird. Dieser Modus wird als Scanning-Modus
(STEM, engl. scanning transmission electron microscopy) bezeichnet. Anhand
der verschiedenen Detektoren, die transmittierte, gestreute oder gebeugte
Elektronen registrieren, lassen sich die Betriebsmodi eines TEM erkla¨ren.
In Abha¨ngigkeit des Beugungswinkels ϕ ergeben sich der Hellfeldmodus,
der Dunkelfeldmodus, der HAADF-Modus (HAADF, engl. high-angle an-
nular dark-field) und der weakbeam-Modus [145]. Der Wechsel zwischen
verschiedenen Betriebsmodi ermo¨glicht beispielsweise die Identifizierung von
Versetzungstypen.
Im Hellfeldmodus dienen lediglich die direkt transmittierten und gebeugten
Elektronen zur Erzeugung eines Abbilds der kristallinen Struktur der Probe.
Dahingegen werden im Dunkelfeldmodus ausschließlich in einem Winkel von
ϕ ≤ 3° gebeugte Elektronen von einem Detektor registriert. Elektronen, die
einen Beugungswinkel ϕ > 3° aufweisen, werden im HAADF-Modus von
einem separaten Ringdetektor aufgezeichnet. Durch Verkippung der Probe
wird der weakbeam-Modus erreicht, bei dem schwach angeregte Elektronen
detektiert werden, um insbesondere Aussagen u¨ber Kristalldefekte machen
zu ko¨nnen. [145]
Bei TEM-Untersuchungen werden spezielle Anforderungen an die Proben
gestellt, um sie mit Elektronen zu durchstrahlen. An dieser Stelle soll die
Pra¨paration der Proben fu¨r die vorliegenden TEM-Untersuchungen erla¨utert
werden, eine U¨bersicht der mo¨glichen Pra¨parationsverfahren ist ebenfalls
Williams [145] zu entnehmen. Fu¨r eine Durchstrahlung der Probe mit
Elektronen ist es erforderlich, die jeweils zu untersuchende Probe auf eine
Dicke von 10 nm < d < 100 nm abzudu¨nnen. Dazu wird die Probe gebrochen
und durch Schleifen auf eine Dicke von d ≈ 50 µm abgedu¨nnt. Mittels
Ionendu¨nnen wird anschließend ein Loch (Radius: 5 µm < d < 50 µm) in
der Probenmitte erzeugt. In den Randbereichen des erzeugten Lochs ist die
Probe ausreichend du¨nn, um von Elektronen durchstrahlt zu werden.
Die TEM-Untersuchungen der vorliegenden Dissertation sind mit einem FEI
Tecnai F20 bei U b = 200 kV von Dr. Dominic Tetzlaff am Laboratori-





Rastersondenmethoden wie die Rastertunnelmikroskopie (STM, engl. scan-
ning tunneling microscopy) und die Rasterkraftmikroskopie (AFM, engl.
atomic force microscopy) ermo¨glichen eine dreidimensionale Abbildung von
Oberfla¨chen. Bei diesen Verfahren wird eine definierte Messspitze u¨ber die
Probenoberfla¨che gefu¨hrt und rastert diese in x- und y-Richtung relativ zur
Probenoberfla¨che ab, um die Wechselwirkung der Probenoberfla¨che mit der
Spitze aufzuzeichnen (z-Richtung). Wa¨hrend bei der Rastertunnelmikroskopie
Informationen u¨ber die elektronische Struktur der Oberfla¨che erhalten werden
(atomare Auflo¨sung), ko¨nnen bei der Rasterkraftmikroskopie Informationen
u¨ber die Topographie der Oberfla¨che mit einer Auflo¨sung im Nanometerbe-
reich gewonnen werden.
4.4.1 Rastertunnelmikroskopie (STM)
Die Rastertunnelmikroskopie geht auf Binnig [154] zuru¨ck und ermo¨glicht
es, die Anordnung einzelner Atome auf metallischen und halbmetallischen
Oberfla¨chen sichtbar zu machen. Eine einatomare Spitze wird in einem de-
finierten Abstand an die Probenoberfla¨che gebracht, in die zusa¨tzlich eine
Spannung zwischen Spitze und Probe eingepra¨gt wird. Grundlage der Raster-
tunnelmikroskopie ist der quantenmechanische Tunneleffekt. Im Gegensatz
zu einem klassischen Teilchen kann ein quantenmechanisches Teilchen nicht
vollsta¨ndig durch eine Potentialbarriere beschra¨nkt werden. Die Aufenthalts-
wahrscheinlichkeit (Quadrat der Wellenfunktion) eines quantenmechanischen
Teilchens nimmt außerhalb eines definierten Potentials exponentiell ab. Bei
ausreichend geringem Abstand zwischen Spitze und Probe ist es Elektronen
also mo¨glich, in die Probe zu “tunneln”. Der zwischen Spitze und Probe
fließende Strom (Tunnelstrom) wird dabei u¨ber einen geeigneten Messauf-
bau aufgenommen. Durch Bewegung der Spitze relativ zur Probe ko¨nnen
Abstandsa¨nderungen infolge der Oberfla¨chenstruktur der Probe u¨ber die
A¨nderung des Tunnelstroms detektiert werden. Dabei werden allerdings nicht
einzelne Atome sichtbar gemacht, sondern die elektronische Struktur der
einzelnen Atome in der Oberfla¨che. [155]. Durch die Abbildung der elektro-
nischen Struktur der Oberfla¨che ist es mo¨glich, die Rekonstruktion einer
Oberfla¨che sichtbar zu machen. Neddermeyer [156] fasst Forschungsergeb-
nisse fu¨r Si- und Ge-Oberfla¨chen sowie fu¨r GaAs-Oberfla¨chen zusammen (fu¨r
(001)- und (111)-orientierte Oberfla¨chen).
Die Rastertunnelmikroskopie wird im Rahmen der vorliegenden Disserta-
tion dazu verwendet, die topographische Struktur sowie die Rekonstruk-
tion der vizinalen Ge-Oberfla¨chen zu u¨berpru¨fen. Dabei wird zum einen
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die atomare Doppelstufung der Oberfla¨che sichtbar und zum anderen die
Oberfla¨chenrekonstruktion, die ausschließlich aus orthogonal zur Stufen-
kante orientierten Dimerreihen [108] besteht (siehe Kapitel 3.2.1). Durch
die U¨berpru¨fung der Proben mithilfe der Rastertunnelmikroskopie ko¨nnen
wa¨hrend des Wachstums mit RHEED gewonnene Erkenntnisse u¨ber die
Pra¨paration der Oberfla¨che verifiziert werden. Die STM-Untersuchungen der
vorliegenden Dissertation sind am Institut fu¨r Festko¨rperphysik der Leibniz
Universita¨t Hannover von Christian Brand und Monika Ja¨ger bei konstantem
Strom durchgefu¨hrt worden.
4.4.2 Rasterkraftmikroskopie (AFM)
Die Entwicklung der Rasterkraftmikroskopie ist eng mit der des Rastertunnel-
mikroskops verknu¨pft [157] und stellt eine Weiterentwicklung des Messprinzips
dar. Eine detaillierte Beschreibung der theoretischen Grundlagen und die
Anwendung des Verfahrens fu¨r halbleitende Materialien ko¨nnen bei Wie-
sendanger [158], Eaton [159] und Bowen [160] nachgelesen werden. Im
Vergleich zum STM kann das AFM auch atomare Oberfla¨chen nichtleiten-
der Proben abbilden, da das Messprinzip bei der Rasterkraftmikroskopie
auf den zwischen Spitze und Probenoberfla¨che herrschenden, interatomaren
Wechselwirkungen beruht (siehe Abbildung 4.8(a)). Die Messspitze besteht
aus einer Blattfeder (engl. cantilever) und einer Spitze (typischerweise aus
Siliziumnitrid (Si3N4) oder Si hergestellt), die die Messauflo¨sung bestimmt:
je geringer der Spitzendurchmesser (einige nm), desto besser die Auflo¨sung
der Abbildung der Probenoberfla¨che. Typischerweise werden in der Literatur
eine laterale Auflo¨sung von einigen Nanometern [157, 159] und eine vertikale
Auslo¨sung von 1 A˚ angegeben [157].
Die Spitze wird relativ zur Probenoberfla¨che u¨ber piezoelektrische Elemente
bewegt, wa¨hrend Auslenkungen der Blattfeder als Folge von elektrostatischer
und Van-der-Waals-Wechselwirkung registriert werden. Ferner ko¨nnen magne-
tische und kapillare Kra¨fte einen Einfluss auf die Auslenkung der Blattfeder
haben. Die Auslenkungen in Richtung der Probennormalen (z-Richtung)
werden als Funktion der lateralen Auslenkung aufgezeichnet und anschließend
durch eine entsprechende Software in ein Bild umgewandelt. Urspru¨nglich
ist die Auslenkung der Blattfeder mithilfe eines STM, das direkt u¨ber der
Blattfeder befestigt ist, gemessen worden [157]. In der Praxis werden die
Auslenkungen heute mithilfe eines Laserstrahls gemessen, welcher direkt oder
u¨ber einen Spiegel auf die Blattfeder gelenkt wird, um dann von diesem auf










Abb. 4.8: Rasterkraftmikroskopie. (a) Schematischer Messaufbau. (b)
Lennard-Jones-Potential, das die Wechselwirkung zwischen Pro-
benoberfla¨che und Messspitze in Abha¨ngigkeit des Abstands
beschreibt.
Zwei Betriebsmodi des AFM werden vorgestellt: Der Kontakt-Modus (C-
AFM) und der Nichtkontakt-Modus (NC-AFM) ko¨nnen durch den Abstand
der Spitze zu der Probenoberfla¨che unterschieden werden. Diese beiden Modi
ko¨nnen aufgrund der herrschenden Wechselwirkung von Spitze und Probeno-
berfla¨che unterschieden und durch das Lennard-Jones-Potential beschrieben
werden. Abbildung 4.8 (b) veranschaulicht den Zusammenhang zwischen
den Betriebsmodi und Lennard-Jones-Potential. Bei kleinen Absta¨nden sor-
gen im C-AFM Modus ionische Wechselwirkungen fu¨r die repulsiven Kra¨fte
(Kontakt-Modus), wohingegen im NC-AFM (Nichtkontakt-Modus) vor allem
elektrostatische (permanente Dipol-Dipol-Wechselwirkungen) und Van-der-
Waals-Wechselwirkungen fu¨r attraktive Kra¨fte verantwortlich sind [134]. Fu¨r
die AFM-Aufnahmen der vorliegenden Dissertation ist ein Autoprobe 5
von Park Scientific Instruments im C-AFM-Modus verwendet worden.
4.5 Spektroskopische Verfahren
Durch spektroskopische Verfahren ko¨nnen detaillierte Einblicke in die elektro-
nische Struktur von Halbleitern gewonnen werden. In diesem Kapitel werden
zwei spektroskopische Verfahren vorgestellt, die nach Anregung der Probe
mit Licht ein charakteristisches Spektrum emittieren. Zum einen wird die
Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, engl. X-ray photoelectron spec-
troscopy) vorgestellt, mit der Oberfla¨chen charakterisiert werden ko¨nnen. Bei
XPS-Untersuchungen werden charakteristische Photoelektronen detektiert.
Zum anderen wird die Photolumineszenz-Spektroskopie (PL, engl. photo-
luminescence spectroscopy) vorgestellt, bei der Elektronen durch Licht in
energetisch ho¨here Zusta¨nde angeregt werden. Aufgrund spontaner Emissi-












Abb. 4.9: Anregungsprozess bei der Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie.
Eigene Darstellung des Energieniveauschemas nach [162].
innerhalb kurzer Zeit, wodurch Photonen emittiert werden.
4.5.1 Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)
Die Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS, engl. X-ray photoelectron
spectroscopy) ist ein Verfahren zur Charakterisierung von Oberfla¨chen nach
Prima¨ranregung mit Photonen [155, 161]. Grundlage der Ro¨ntgenphoto-
elektronenspektroskopie ist der 1905 von Einstein beschriebene photoelek-
trische Effekt [5]. Die Emission von Photoelektronen la¨sst sich vereinfacht als
Einteilchenprozess veranschaulichen: einfallende Photonen geben ihre Energie
Ephot an Rumpfelektronen des zu untersuchenden Materials ab, die dadurch
aus der Probenoberfla¨che ausgelo¨st und als Photoelektronen bezeichnet wer-
den. Die ausgelo¨sten Photoelektronen ko¨nnen aufgrund ihrer kinetischen
Energie Ekin mit einem energieselektiven Analysator nachgewiesen werden.
Sowohl die Energie Ekin als auch die Anzahl der ausgelo¨sten Photoelektronen
la¨sst Ru¨ckschlu¨sse auf die Zusammensetzung der Oberfla¨che und die elektro-
nische Struktur der Probe zu. Die kinetische Energie Ekin der herausgelo¨sten
Photoelektronen ist dabei charakteristisch fu¨r die untersuchten Atome in der
Probenoberfla¨che, wodurch die Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie auch
Aussagen u¨ber den Bindungszustand der untersuchten Atome zula¨sst. Der
beschriebene Prozess, schematisch anhand einer energetischen Betrachtung
in Abbildung 4.9 dargestellt, la¨sst sich durch Gleichung 4.13 ausdru¨cken:
Ekin = hν − EB (4.13)
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bei der sich die kinetische Energie Ekin der Photoelektronen nach dem
Auslo¨sen durch eingestrahlte Photonen der Energie Ephot beschreiben la¨sst.
Diese ist aus dem Planckschen Wirkungsquantum h und der Frequenz ν
zusammengesetzt, EB beschreibt die Bindungsenergie, mit der ein Elek-
tron im Festko¨rper gebunden ist. Es wird angenommen, dass wa¨hrend des
Emissionsprozesses die elektronische Struktur des Festko¨rpers unvera¨ndert
bleibt (Koopmannsches Theorem) [129]. Außerdem ist es gebra¨uchlich, die
Bindungsenergie EB bei einem Festko¨rper nicht auf das Vakuumniveau, son-
dern auf das Ferminiveau EF zu beziehen (es gilt EB = E − EF ). Unter
Beru¨cksichtigung der Austrittsarbeit ΦPr des zu untersuchenden Materials
gilt:
Ekin = hν − EB − ΦPr. (4.14)
Bei dem verwendeten Aufbau zur Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie wird
die Probe leitend mit dem Analysator verbunden, dadurch gleichen sich
die Ferminiveaus von Probe (EF,Pr) und Analysator (EF,Ana) an (es gilt
EF = EF,Pr−EF,Ana). Wa¨hrend einer Messung gilt folglich fu¨r die kinetische
Energie im Analysator:
Ekin,Ana = hν − EB − ΦAna (4.15)
mit der Austrittsarbeit ΦAna des Analysators. Durch die Messung der ki-
netischen Energie im Analysator Ekin,Ana mit bekannter Anregungsenergie
kann also die Bindungsenergie EB bestimmt werden. Die Informationstiefe
bei der Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie wird durch die mittlere freie
Wegla¨nge λimfp (eng. inelastic mean free path) bestimmt. Diese Wegla¨nge ist
die Strecke, die Elektronen innerhalb eines Festko¨rpers zuru¨cklegen, bevor
sie kinetische Energie infolge inelastischer Streuung verlieren. Abbildung
4.10 zeigt die mittlere freie Wegla¨nge von Elektronen in einem Festko¨rper
nach der universellen Theorie von Seah und Dench [163]. Zusa¨tzlich sind
theoretische Werte fu¨r Si und Ge nach Tanuma [164] gezeigt. Die theo-
retische Kurve zeigt, dass fu¨r kinetische Energien 40 eV ≤ Ekin ≤ 70 eV
ein breites Minimum vorliegt, bei dem die mittlere freie Wegla¨nge lediglich
λimfp ≈ 5 A˚ betra¨gt und die Information also aus den obersten Monolagen
des untersuchten Materials kommt. Fu¨r Si und Ge finden sich theoretische
Werte lediglich fu¨r kinetische Energien Ekin ≥ 50 eV , zeigen aber ebenfalls
die U¨bereinstimmung mit der universellen Theorie von Seah und Dench
[163]. Da bei der Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie Anregungsenergien
(typischerweise AlKα- oder MgKα-Linie [129]) bis zu Ephot ≈ 1 keV benutzt
werden, kann die Probenoberfla¨che bis in eine Tiefe von mehreren Nanometern




















Abb. 4.10: Mittlere freie Wegla¨nge (IMFP) von Elektronen in einem
Festko¨rper. Theorie nach Seah und Dench [163], theoretische
Werte fu¨r Si und Ge nach Tanuma. [164].
elektronen einzelner Atome der untersuchten Probe treten in Messungen der
Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie noch weitere charakteristische Signale
auf, die durch Augerelektronen hervorgerufen werden. Im Gegensatz zu den
Intensita¨ten verursacht von Photoelektronen sind die der Augerelektronen
nicht von der Anregungsenergie abha¨ngig. Bei der Photoemission erzeugte
Lo¨cher (mit der Energie Ei) im Bereich der Rumpfelektronen werden durch
Elektronen aus energetisch ho¨heren Niveaus (mit der Energie Ek) besetzt.
Die dabei frei werdende Relaxationsenergie (Ei-Ek) kann auf ein weiteres
Elektron u¨bertragen werden, welches das Atom als Augerelektron verla¨sst.
Die kinetische Energie Ekin des emittierten Augerelektrons ist folglich von
den Energieniveaus des beteiligten Atoms abha¨ngig und kann am Analysator
gemessen werden [133]:
Ekin = Ei − Ek − EB − ΦPr. (4.16)
Die XPS-Untersuchungen der vorliegenden Dissertation sind mit einem Specs




Die Photolumineszenz-Spektroskopie (PL, engl. photoluminescence spectrosco-
py) ist ein Verfahren zur Charakterisierung von Materialien hinsichtlich ihrer
elektronischen Struktur [165]. Elektronen werden durch eingestrahltes und
absorbiertes Licht in energetisch ho¨here Zusta¨nde angeregt. Rekombinieren
diese Ladungstra¨ger unter Aussendung von Photonen (strahlende Rekom-
bination), wird eine charakteristische Energie frei, die von einem Detektor
intensita¨tsabha¨ngig aufgezeichnet wird.
In Halbleitern ko¨nnen Elektronen durch eingestrahltes und absorbiertes Licht
mit hν > Eg von dem Valenzband EV in das energetisch ho¨her liegende
Leitungsband EL angeregt werden. Durch Thermalisierung (nichtstrahlend,
Phononen) fallen die angeregten Ladungstra¨ger zuna¨chst bis auf das ener-
getische Niveau der Leitungsbandkante EL (fu¨r Elektronen) bzw. das der
Valenzbandkante EV (fu¨r Lo¨cher). Von den Energiebandkanten ko¨nnen diese
freien Ladungstra¨ger dann auf verschiedene Arten rekombinieren. Entweder
sie rekombinieren direkt als Elektronen-Loch-Paare (Exzitonen) oder sie fallen
zuna¨chst in tiefer liegende Zusta¨nde, von denen aus sie rekombinieren. So
kann bei Halbleitern unter anderem die Rekombination freier Exzitonen, an
Sto¨rstellen gebundener Exzitonen und von Donator-Akzeptor-Paaren nachge-
wiesen werden. Sto¨rstellen ko¨nnen dabei beispielsweise durch Fremdatome
infolge von Diffusion oder von Versetzungen erzeugt werden. Dadurch kann
nicht nur die elektronische Struktur einer Probe untersucht werden, sondern
es ko¨nnen auch Aussagen u¨ber die kristalline Qualita¨t und Verspannungs-
zusta¨nde gemacht werden. Daher eignet sich die PL zur Charakterisierung von
heteroepitaktischen Schichten und wird zur Beurteilung der GaAs-Schichten
auf virtuellen Ge-Substraten eingesetzt.
Die Photolumineszenz-Untersuchung der vorliegenden Dissertation sind am
Institut fu¨r Festko¨rperphysik der Leibniz Universita¨t Hannover von Pavel
Sterin und Magnus Neumann durchgefu¨hrt worden. Die Untersuchung ist
mit einem gepulsten Ti: Saphir Laser bei λ = 780nm durchgefu¨hrt wor-
den. Die Spektren sind mit einem 2D-CCD-Detektor mit Monochromator
aufgenommen worden.
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III-V-Epitaxie
In diesem Kapitel wird auf die Optimierung der Surfactant-modifizierten
Epitaxie von Ge genauso eingegangen wie auf die Untersuchung zur Eig-
nung der Kohlenstoff-unterstu¨tzten Epitaxie zur Herstellung virtueller Ge-
Substrate. Fu¨r beide Verfahren, die am Institut fu¨r Materialien und Bauele-
mente der Elektronik durchgefu¨hrt werden, werden die verwendeten Anlagen
beschrieben, die Probenherstellung erkla¨rt und die experimentellen Ergebnisse
diskutiert.
5.1 Probenpra¨paration
Im Folgenden wird eine U¨bersicht u¨ber die verwendeten MBE-Systeme zur
Herstellung virtueller Ge-Substrate gegeben. Virtuelle Ge-Substrate werden
in der VG 80 S durch Surfactant-modifizierte Epitaxie und in der DCA
S 1000 durch Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie hergestellt. Gleichermaßen
wird auf die Kalibration der Temperatur und der Wachstumsraten an den
beiden verwendeten MBE-Systemen eingegangen. Die verwendeten Substra-
te (ohne und mit Fehlschnitt) werden beschrieben und der nasschemische
Reinigungsprozess fu¨r die Substrate erkla¨rt. Abschließend wird die in situ
Oberfla¨chenpra¨paration direkt vor dem jeweiligen Wachstum anhand von
RHEED-Aufnahmen erkla¨rt.
5.1.1 MBE-Systeme
Da fu¨r diese Dissertation virtuelle Ge-Substrate mit zwei unterschiedli-
chen Wachstumsmethoden (Surfactant-modifizierte Epitaxie und Kohlenstoff-
unterstu¨tzte Epitaxie) hergestellt werden, werden beide zur Schichtherstellung
benutzten Anlagen kurz beschrieben. Zur Herstellung virtueller Substrate
basierend auf der Surfactant-modifizierten Epitaxie wird eine VG 80 S Mole-
kularstrahlepitaxieanlage benutzt, wa¨hrend fu¨r die Herstellung der virtuellen
Substrate basierend auf der Kohlenstoff-unterstu¨tzten Epitaxie eine DCA S
1000 Molekularstrahlepitaxieanlage verwendet wird. Beide Anlagen stehen
im Institut fu¨r Materialien und Bauelemente der Elektronik der Leibniz Uni-
versita¨t Hannover und sind Si/Ge-basierte MBE-Systeme. Die GaAs-Epitaxie
auf den hergestellten virtuellen Ge-Substraten wird in einer Riber C21T
III-V Molekularstrahlepitaxieanlage im Laboratorium fu¨r Nano- und Quan-
tenengineering der Leibniz Universita¨t Hannover durchgefu¨hrt (siehe Kapitel
6.1.1). Es ist zu beachten, dass Si und Ge als Dotierstoffe bei der Epitaxie von
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GaAs verwendet werden, weshalb in der Regel verschiedene MBE-Systeme
fu¨r Gruppe IV- (Si/Ge) und III-V-Epitaxie (GaAs) benutzt werden. Au-
ßerdem ko¨nnen sowohl Sb, welches wa¨hrend der Surfactant-modifizierten
Epitaxie verwendet wird, als auch Kohlenstoff, eingesetzt bei der Kohlenstoff-
unterstu¨tzten Epitaxie, zu Verunreinigungen in einem III-V-MBE-System
fu¨hren.
VG 80 S Die vg 80 S (vg) wird fu¨r die Herstellung virtueller Substra-
te mithilfe der Surfactant-modifizierten Epitaxie verwendet. Dieses UHV-
MBE-System (siehe Abbildung 5.1) besitzt eine Wachstumskammer, eine
Pra¨parationskammer sowie eine Schleusenkammer und kann Proben bis zu
einer Gro¨ße von 150 mm prozessieren. Die Wachstumskammer wird durch
eine Kombination aus Kryopumpe, Ionengetterpumpe und Titansublimati-
onspumpe auf einen Basisdruck von p ≈ 1 ·1010mbar gebracht, welcher durch
das Einku¨hlen des Kryoschilds mit flu¨ssigem Stickstoff noch auf einen Druck
p < 1 · 1010mbar reduziert werden kann. In der Wachstumskammer werden
die Proben mittels Strahlungsheizung auf bis zu TSub = 900 ◦C geheizt,
wa¨hrend die Temperatur u¨ber ein PtRh/Pt-Thermoelement bestimmt und ge-
regelt werden kann. Zusa¨tzlich steht fu¨r Substrattemperaturen TSub > 500 °C
ein Pyrometer (Infrarot) zur Verfu¨gung. Sowohl Si als auch Ge werden in der
Wachstumskammer in Elektronenstrahlverdampfern der Firma Temescal
verdampft. Die Wachstumsraten von Si und Ge ko¨nnen u¨ber Elektronenstoß-
Emissionsspektroskopie (EIES, Sentinel III bzw. Guardian) der Firma
Leybold Inficon bestimmt und gesteuert werden. Sb steht in einer Knud-
senzelle der Firma VG Semicon fu¨r die Wachstumsprozesse bereit, wa¨hrend
Bor in einer Hochtemperaturzelle von Dr. Karl Eberl MBE Komponen-
ten zur Verfu¨gung steht. Wachstumsprozesse ko¨nnen durch das integrierte
RHEED-System (staib Instrumente) in situ u¨berpru¨ft werden.
Die Pra¨parationskammer verfu¨gt u¨ber eine Analyseeinheit (Beugung niede-
renergetischer Elektronen (LEED) und Augerelektronenspektroskopie (AES)),
die jedoch aufgrund technischer Probleme derzeit nicht zur Verfu¨gung steht.
DCA S 1000 Die dca S 1000 (dca Instruments) wird fu¨r die Herstellung
virtueller Substrate mithilfe der Kohlenstoff-unterstu¨tzten Epitaxie verwendet.
Dieses UHV-MBE-System (siehe Abbildung 5.2) besteht aus insgesamt 5
Kammern, die durch einen automatisierten Zentralhandler verbunden sind.
Es ko¨nnen Proben bis zu einer Gro¨ße von 200 mm in diesem MBE-System
prozessiert werden.
Die Wachstumskammer wird durch eine Turbomolekularpumpe und eine Io-


































Abb. 5.1: vg 80 S Molekularstrahlepitaxie-System. Aufbau und Beschriftung
der einzelnen Kammern. [99]
das Einku¨hlen des Kryoschilds mit flu¨ssigem Stickstoff kann dieser auf einen
Druck p < 5 · 1010mbar reduziert werden. Durch eine Strahlungsheizung
kann eine Substrattemperatur von bis zu TSub = 900 ◦C erreicht werden,
die u¨ber ein Thermoelement gemessen und geregelt werden kann. Si und
Ge liegen in Elektronenstrahlverdampfern der Firma Temescal vor, ge-
nauso wie Gd2O3 und Nd2O3, die allerdings im Rahmen der vorliegenden
Dissertation nicht verwendet werden. Bor kann u¨ber Hochtemperaturzelle
(DCA Instruments) angeboten werden, wa¨hrend Kohlenstoff durch eine Sub-
limationsquelle (Suko-65, Dr. Karl Eberl MBE Komponenten) zur
Verfu¨gung steht. Eine in situ Prozesskontrolle kann mithilfe des installierten
RHEED-Systems (RHEED 35) der Firma staib Instrumente vorgenommen
werden. In vacuo besteht die Mo¨glichkeit zur Charakterisierung gewachse-
ner Proben mittels Ro¨ntgenphotoelektronenspektroskopie (vgl.Kapitel 4.5.1)
sowie Ultraviolettphotoelektronenspektroskopie in der Analysekammer. Fer-
ner ko¨nnen in der Pra¨parationskammer unter Gasfluss Temperaturversuche
durchgefu¨hrt werden und in der Metallisierungskammer gewachsene Proben
metallisiert werden. Da sowohl die Pra¨parationskammer als auch die Metalli-
sierungskammer in dieser Dissertation nicht verwendet worden sind, wird an
dieser Stelle auf eine detaillierte Beschreibung verzichtet.
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Abb. 5.2: dca S 1000 Molekularstrahlepitaxie-System. Aufbau und Beschrif-
tung der einzelnen Kammern. [99]
5.1.2 Kalibration
VG 80 S In der VG 80 S werden virtuelle Ge-Substrate durch die Surfactant-
modifizierte Epitaxie hergestellt. Die dazu benutzten Si- und Ge-Elektronen-
strahlverdampfer werden mit einem Ratensteuerungssystem (der Emissionss-
trom IE ist die Regelgro¨ße) betrieben, um eine definierte Schichtdicke zu
gewa¨hrleisten. Um die Ge-Wachstumsrate zu kalibrieren, sind Ge-Schichten
mit Sb als Surfactant bei TSub = 670 °C gewachsen worden [91]. Die Ziel-
schichtdicke von d = 150nm ist anschließend mit spektroskopischer Ellipso-
metrie u¨berpru¨ft, die Abweichung der Ist- zur Soll-Schichtdicke bestimmt
und der Kalibrationsfaktor der Regeleinheit angepasst worden. Fu¨r die Ka-
libration der Si-Wachstumsrate ist bei TSub < 60°C Si auf ein mit Si3N4
beschichtetes Si-Substrat (3”) abgeschieden worden. Die Abweichung von
der Zielschichtdicke (d = 20 nm) ist mit Ro¨ntgenreflektometrie (siehe Ka-
pitel 4.2.4) bestimmt worden. Der Kalibrationsfaktor ist ebenso wie fu¨r Ge
in der Regeleinheit anschließend angepasst worden. Sofern das Wachstum
stattfindet, wa¨hrend das Substrat rotiert, kann eine Uniformita¨t der Schicht-
dicke angenommen werden, da die Abweichung der Schichtdicke weniger als
0,2% fu¨r ein 100 mm Substrat betra¨gt12 [91]. Wa¨hrend der Erstellung dieser
Arbeit musste das zuna¨chst verwendete Sentinel III-System (Leybold
12Schichtdicke bestimmt durch spektroskopische Ellipsometrie, 25-Punkt-Messung einer
137 nm dicken Ge-Schicht, gewachsen mit Sb als Surfactant [91].
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Abb. 5.3: Temperaturkalibration der verwendeten MBE-Systeme zur Her-
stellung virtueller Ge-Substrate. Fu¨r beide Systeme liegt eine
Pyrometer-basierte Kalibration vor, die jeweils fu¨r Temperatu-
ren TSubstrat < 500°C extrapoliert worden ist. Fu¨r die VG 80 S
liegt zusa¨tzlich eine Kalibration mit einem Thermoelement auf der
Substratoberfla¨che vor (dargestellt in Hellgrau). Die Anna¨herung
mit linearen Funktionen ist in der jeweiligen Farbe gepunktet (VG
80 S) bzw. gestrichelt (DCA S 1000) dargestellt.
Inficon) zur Wachstumsratensteuerung nach einem Defekt ersetzt werden.
Das anschließend installierte Guardian-System (Leybold Inficon) basiert
auf demselben Funktionsprinzip. Allerdings konnte das defekte Sentinel
III-System nicht umgehend ersetzt werden, sodass einige Proben manuell bei
konstantem Emissionsstrom gewachsen werden mussten.
Die Kalibration der Sb-Rate erfolgt u¨ber eine A¨nderung der Oberfla¨chen-
rekonstruktion. Durch das Abscheiden von Sb auf einer Si(111)-7x7 rekon-
struierten Oberfla¨che a¨ndert sich die Oberfla¨chenrekonstruktion ab einer





Dabei entspricht 1MLSbSi(111) = 7.85 · 1014 Atomencm2 , definiert als Anzahl der
Atome in der Si(111)-Oberfla¨che [167]. Dabei ist die Menge an verdampftem
Sb abha¨ngig von der Temperatur der Effusionszelle und fu¨r die Surfactant-
modifizierte Epitaxie so einzustellen, dass eine ausreichende Menge Sb an der
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Oberfla¨che des Substrats ankommt. Vor dem Beginn des Ge-Wachstums soll
1 Monolage Sb auf der Substrat-Oberfla¨che sein, um eine mo¨glichst glatte
Schicht zu wachsen [91]. Bei Wachstumstemperaturen um TSubs = 670 °C
reicht es aus, wenn sich die beschriebene Rekonstruktionsa¨nderung auf Si(111)
innerhalb von 30 s vollzieht, was einer Sb-Rate von RSb ≈ 2MLmin−1 fu¨r
Si(111) und einem Sb-Fluss von 2, 6 · 1013 Atomencm2s entspricht. Bei diesen
Wachstumstemperaturen wird u¨berschu¨ssiges Sb desorbiert, da die Energie
bei TSubstrat = 670 °C ausreicht, um Sb-Sb-Bindungen, aber nicht Si-Sb- bzw.
Ge-Sb-Bindungen aufzubrechen [168]. Die Bestimmung der Sb-Rate ist nach
jedem Befu¨llen der Effusionszelle zu wiederholen, da die Sb-Rate nicht nur
von der Zelltemperatur, sondern auch von der Fu¨llho¨he des Materials im
Tiegel abha¨ngig ist.
Unmittelbar vor Beginn dieser Dissertation ist eine Temperaturkalibration an
der VG 80 S durchgefu¨hrt worden, die in Abbildung 5.3 dargestellt ist. Dazu
ist die am Substratmanipulator gemessene Temperatur (TMani) (PtRh/Pt-
Thermoelement) mit einem Pyrometer (gerichtet auf die Substratoberfla¨che)
und einem auf dem Substrat aufgeklebten NiCr/Ni-Thermoelement gemessen
worden. Fu¨r die Herstellung von virtuellen Ge-Substraten mit der Surfactant-
modifizierten Epitaxie kann die Temperatur mit einer Genauigkeit von ±30 °C
angegeben werden [99].
DCA S 1000 In der DCA S 1000 werden virtuelle Ge-Substrate durch
Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie hergestellt. Die Wachstumsraten der be-
nutzten Si- und Ge-Elektronenstrahlverdampfer werden manuell durch die
Leistung der Elektronenstrahlverdampfer geregelt. Aus diesem Grund ist
vor jeder Versuchsreihe eine Kalibrationsschicht bei entsprechender Leis-
tung gewachsen und hinsichtlich der Schichtdicke charakterisiert worden.
Die Kalibrationsschichten an der DCA S 1000 sind von Slawig im Rah-
men ihrer Masterarbeit durchgefu¨hrt worden [169]. Fu¨r die Kalibration der
Si-Wachstumsrate ist bei TSub < 60 °C Si auf ein mit HfO2 beschichtetes Si-
Substrat (3”) abgeschieden worden. Die Abweichung von der Zielschichtdicke
(d = 20 nm) ist mit Ro¨ntgenreflektometrie (siehe Kapitel 4.2.4) bestimmt
worden. Die Wachstumsrate von Si ist auf RSi ≈ 1 nmmin eingestellt worden.
Um die Ge-Rate zu kalibrieren, ist Ge amorph auf Si-Substraten abgeschieden
worden (bei TSub < 60 °C ) und die Schichtdicke durch Ro¨ntgenreflektometrie
(siehe Kapitel 4.2.4) bestimmt worden. Fu¨r die virtuellen Ge-Substrate durch
Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie ist eine Wachstumsrate von RGe ≈ 1 nmmin
verwendet worden.
Fu¨r die Kalibration der Kohlenstoffrate RC kann der Wechsel einer Si(111)-






3R30°-rekonstruierten Oberfla¨che genutzt werden. Fu¨r den Wechsel
der Rekonstruktion wird eine Menge von 13 ML- 1ML Kohlenstoff beno¨tigt
[170, 171]. Durch RHEED kann dieser Rekonstruktionswechsel beobachtet
werden, so ko¨nnen in [112]-Richtung zusa¨tzliche Reflexe beobachtet werden.
Allerdings konnte die Bestimmung der Kohlenstoffrate RC mit RHEED nicht
zuverla¨ssig durchgefu¨hrt werden, sodass in der Masterarbeit von D. Slawig
zusa¨tzlich versucht worden ist, die Kohlenstoffrate RC durch andere Verfahren
zu bestimmen. So sind weiterhin XPS-Untersuchungen zur Bedeckung und
das Wachstum amorpher Kohlenstoffschichten, die mit XRR untersucht wor-
den sind, durchgefu¨hrt worden. Jedoch gelang keine eindeutige Bestimmung
der Kohlenstoffrate RC , deshalb wird die Zeit der Kohlenstoffabscheidung
bei festem Emissionsstrom IE = 101, 5A als Prozessparameter angegeben.
Durch den Vergleich mit Ergebnissen von Tetzlaff [99, 130] kann fu¨r die
Versuche der vorliegenden Dissertation eine Kohlenstoffmenge von 13 ML-
1ML angenommen werden.
An der DCA S 1000 ist im Rahmen dieser Dissertation keine Tempera-
turkalibration durchgefu¨hrt worden. Deshalb wird an dieser Stelle auf die
vorhandene Temperaturkalibration (siehe Abbildung 5.3), die die Messung
der Substrattemperatur oberhalb von TSub = 500 °C umfasst, verwiesen.
Durch Extrapolation der Werte kann somit auch fu¨r geringere Wachstums-
temperaturen eine Angabe der tatsa¨chlichen Temperatur gemacht werden,
wenngleich die Genauigkeit weniger als ±50 °C betra¨gt [99].
5.1.3 Substrate
Fu¨r die Herstellung virtueller Ge-Substrate werden ausschließlich (001)-
orientierte Si-Substrate mit einem Durchmesser von 100 mm benutzt. Es
werden zwei verschiedene Typen von Substraten benutzt, mit Fehlschnitt
(δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene) und ohne Fehlschnitt (δkipp < 0, 2°).
Der Fehlschnitt der verwendeten Substrate ist mit der in Kapitel 4.2.2 be-
schriebenen Methode [110] bestimmt worden. Beide Substrattypen sind p-
Bor-dotiert; wa¨hrend die Substrate mit Fehlschnitt δkipp ≈ 6° zur na¨chsten
(111)-Ebene einen spezifischen Widerstand 1 Ωcm < ρDot. < 20 Ωcm aufwei-
sen, haben die Substrate ohne Fehlschnitt einen spezifischen Widerstand von
10 Ωcm < ρDot. < 20 Ωcm. In der Bezeichnung der Proben steht hinter der
Herstellungsmethode (SME oder CME), ob fu¨r die jeweiligen Untersuchungen
ein Substrat mit Fehlschnitt (δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene), Proben-
name erga¨nzt um ein F, oder ohne Fehlschnitt benutzt worden ist. Außerdem
sind fu¨r die Kalibration von Wachstumsraten zum Teil (111)-orientierte
Si-Substrate verwendet worden.
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Schritt TMani (°C) PMax(%) Dauer (min)
1 300 12 10
2 450 25 10
3 600 35 10
4 800 45 5
Tab. 5.1: Parameter der thermischen Reinigung in der VG 80 S.
5.1.4 Reinigung
Alle in dieser Dissertation verwendeten Substrate zu Herstellung virtueller
Ge-Substrate sind vor dem Einschleusen in das jeweilige MBE-System nas-
schemisch gereinigt worden. Die Reinigung am Institut fu¨r Materialien und
Bauelemente der Elektronik ist eine kombinierte HF-Ozon-Reinigung [91, 99].
Zuna¨chst wird das Substrat mit 0,175-prozentiger Flusssa¨ure behandelt,
um das natu¨rliche Oxid (SiO2) zu entfernen. Durch die Behandlung mit
Flusssa¨ure fu¨hrt dieser Reinigungsschritt zu einer Wasserstoff-terminierten
Oberfla¨che, an der SiH2- und SiH-Verbindungen vorliegen [172]. Anschlie-
ßend wird das Substrat einer UV-Ozon-Behandlung unterzogen. Diese wird
durchgefu¨hrt, um Kohlenstoff-Reste (Si−CHx) von der Substratoberfla¨che zu
entfernen, die bei der Behandlung mit Flusssa¨ure entstehen ko¨nnen. Im UHV
kann aus Si− CHx bereits bei Temperaturen von 230 °C ≤ TSub ≤ 430 °C
durch Dehydrierung SiC entstehen [173]. Zum einen ko¨nnen diese Si−CHx-
Verbindungen durch Bestrahlung mit UV-Licht in Sauerstoffatmospha¨re (O3)
aufgebrochen werden und zum anderen kann dadurch auch die Anzahl an
F -Verbindungen reduziert werden [174]. Weiterhin fu¨hrt die Behandlung mit
UV-Ozon zur Bildung von H2O, das die Wasserstoff-Terminierung auflo¨st
und die Si-Oberfla¨che gleichzeitig oxidiert [175]. Unmittelbar vor dem Ein-
schleusen wird das Substrat einer weiteren Behandlung mit 0,175-prozentiger
Flusssa¨ure unterzogen, um das in der UV-Ozon-Behandlung entstandene
Oxid zu entfernen und das Substrat mit einer Wasserstoff-terminierten Ober-
fla¨che einzuschleusen. Da die nasschemische Reinigung in einem separaten
Labor durchgefu¨hrt wird, wird das Substrat unmittelbar nach der letzten





Nach dem Einschleusen werden die Si-Substrate einer thermischen Reini-
gung unterzogen, die in situ direkt vor dem jeweiligen Wachstumsprozess
durchgefu¨hrt wird. Da die Substrate nach der nasschemischen Reinigung
mit einer Wasserstoff-terminierten Oberfla¨che eingeschleust werden, muss die
thermische Reinigung eine Mindesttemperatur von TSub > 600 °C erreichen.
Oberhalb dieser Temperatur ko¨nnen Si−H-Bindungen aufgebrochen werden
und verbleibender Wasserstoff desorbieren [173].
Tabelle 5.1 gibt einen U¨berblick u¨ber den vier-stufigen Prozess zur ther-
mischen Reinigung in der VG 80 S, der nach [91] durchgefu¨hrt wird. Die
Manipulatortemperatur TMani ist dabei ho¨her gewa¨hlt, als mit der maxi-
malen Leistung PMax erreichbar wa¨re. Der vierte und letzte Schritt endet
bei einer realen Temperatur von (pyrometer-bestimmt) TPyro ≈ 680 °C. An-
schließend wird Si mit einer Rate von 0, 1 A˚s ≤ RSi ≤ 0, 2 A˚s fu¨r 2 min bei
TPyro ≈ 670 °C angeboten, um an der Oberfla¨che verbliebenen Sauerstoff
durch Bildung von flu¨chtigem SiO zu desorbieren [176]. Die thermische Rei-
nigung in der DCA verla¨uft abweichend. Das eingeschleuste Substrat wird
fu¨r 10 min bei einer Temperatur von TMani ≈ 700 °C thermisch gereinigt,
um anschließend ebenfalls Si bei geringer Rate RSi ≤ 0, 2 A˚s fu¨r 10 min
anzubieten.
Durch RHEED-Aufnahmen kann die Konfiguration der Oberfla¨che anhand
der Oberfla¨chenrekonstruktion abgeleitet werden. Abbildung 5.4 zeigt die
Oberfla¨chenrekonstruktion fu¨r jeweils eine Probe ohne und mit Fehlschnitt
aus orthogonal zueinander liegenden Richtungen nach der in situ Ober-
fla¨chenpra¨paration. Die Probe ohne Fehlschnitt zeigt nach Abschluss der
Pra¨paration in beiden orthogonal zueinander liegenden Richtungen ([-110]
bzw. [1-10] und [110] bzw. [-1-10]13) eine 2x1-rekonstruierte Si(001)-Oberfla¨che.
Es liegt also eine einzel-atomar gestufte Oberfla¨che mit Dimerreihen auf
den Terrassen sowohl orthogonal (SB-Konfiguration) als auch parallel zu
den Stufenkanten (SA-Konfiguration) vor (siehe Kapitel 3.2.1). Bei der
Probe mit Fehlschnitt liegt eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che (DB-
Konfiguration) vor, da in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung eine 2x1-rekonstruierte
Si(001)-Oberfla¨che vorliegt, wa¨hrend in [-110]- und [1-10]-Richtung eine
Aufspaltung der Hauptreflexe auftritt. Es ist erkennbar, dass zwischen den
Hauptreflexen 6 schwache Nebenreflexe auftreten, was auf eine regelma¨ßige
Stufenanordnung bestehend aus Doppelstufen mit einer durchschnittlichen
13In [-110]- bzw. [1-10]-Richtung fa¨llt der Elektronenstrahl parallel zu den Stufenkanten
ein, wa¨hrend in [-1-10]- und [110]-Richtung der Elektronenstrahl orthogonal zu den
Stufenkanten einfa¨llt.
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Abb. 5.4: Ergebnis der Oberfla¨chenpra¨paration fu¨r Substrate ohne und
mit Fehlschnitt, aufgenommen mit RHEED (U = 26 kV , I =
2, 6 A). Dargestellt sind jeweils die a¨quivalenten [110]- bzw. [-1-10]-
Richtungen (a) und (b) und die [-110]-bzw. [1-10]- (c) und (d). Bei
der Probe mit Fehlschnitt liegt eine doppel-atomar gestufte Ober-
fla¨che (DB-Konfiguration) vor, da in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung
eine 2x1-rekonstruierte Si(001)-Oberfla¨che vorliegt (c), wa¨hrend
in [1-10]- und [110]-Richtung eine Aufspaltung der Hauptreflexe
auftritt (d). Zwischen den Hauptreflexen treten 6 schwache Neben-
reflexe auf, die auf eine regelma¨ßige Stufenanordnung bestehend
aus Doppelstufen mit einer durchschnittlichen Terrassenla¨nge von
etwa 7 Atomen hindeutet [140]. Exemplarisch sind die Reflexe in
Abbildung (a) und (d) indiziert.
Terrassenla¨nge von etwa 7 Atomen (Terrassenbreite von dT,Si ≈ 26 A˚ fu¨r Si)
deutet [140].
Die U¨berpru¨fung der Oberfla¨chenpra¨paration stellt sicher, in welchem Zustand
(Rekonstruktion) die Oberfla¨che ist und ob fu¨r die Substrate mit Fehlschnitt
die beno¨tigte atomare Doppelstufung der Oberfla¨che vorliegt. Diese Kontrolle
wird bei allen zu wachsenden Proben vor dem Beginn des eigentlichen Ge-
Wachstums durchgefu¨hrt.
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In diesem Kapitel werden die Wachstumsbedingungen zur Herstellung virtuel-
ler Ge-Substrate fu¨r die Epitaxie von III-V-Materialien optimiert. Dazu wird
die Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb, die in Kapitel 3.1.1 basierend auf
dem derzeitigen Stand der Technik vorgestellt worden ist, verwendet. Damit
die virtuellen Ge-Substrate fu¨r das anschließende Wachstum von GaAs ver-
wendet werden ko¨nnen, mu¨ssen im Wesentlichen zwei Aspekte beru¨cksichtigt
werden. Zum einen darf kein Sb auf der Ge-Oberfla¨che verbleiben, da es zu
Verunreinigungen in einem III-V-MBE-System fu¨hren kann, und zum anderen
muss beachtet werden, dass fu¨r die Epitaxie von GaAs eine doppel-atomar
gestufte Oberfla¨che beno¨tigt wird. Im Folgenden werden die optimierten
Wachstumsbedingungen vorgestellt und durch XPS-Untersuchungen gezeigt,
dass kein Sb an der Oberfla¨che verbleibt, wenn ein zweistufiger Wachs-
tumsprozess benutzt wird. Durch STM-Untersuchungen wird u¨berpru¨ft, dass
nach der Herstellung der virtuellen Substrate eine doppel-atomar gestufte
Ge-Oberfla¨che (siehe Kapitel 3.2.1) vorliegt. Abschließend werden die virtuel-
len Ge-Substrate hergestellt, auf die GaAs aufgewachsen worden ist (siehe
Kapitel 6).
5.2.1 Probenherstellung
An allen verwendeten Substraten ist die in Kapitel 5.1.3 beschriebene Reini-
gung mit anschließender Oberfla¨chenpra¨paration durchgefu¨hrt worden. Die
Substrate haben unmittelbar vor dem Wachstum eine doppel-atomar ge-
stufte Oberfla¨che im RHEED aufgewiesen, der Nachweis, dass RHEED zur
Identifizierung einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che geeignet ist, wird
in Kapitel 5.2.4 gefu¨hrt. Diesem Kapitel liegen zwei verschiedene Wachs-
tumsprozesse zu Grunde, die in Tabelle 5.2 zusammengefasst werden. Zum
einen wird der bei Wietler [91] vorgestellte Ansatz benutzt, der das Ge-
Wachstum bei TPyro ≈ 670 °C unter kontinuierlichem Sb-Fluss umfasst, bis
die Zielschichtdicke von dSME,Ge = 500nm erreicht wird. Vor dem Wachstum
wird die Oberfla¨che bereits bei TPyro ≈ 670 °C mit einer ML Sb beschichtet.
Dieser Prozess wird im Folgenden als durchga¨ngig Sb bezeichnet. Verglichen
wird dieser Wachstumsprozess mit einem zweistufigen Wachstumsprozess. Bei
diesem wird nach dSME,Ge = 300nm das Wachstum unterbrochen und Sb fu¨r
t = 5 min von der Oberfla¨che desorbiert. Anschließend wird die Temperatur
auf TMani = 430 °C reduziert und weiteres Ge (dGe = 200nm) ohne Sb auf-
gewachsen. Letzterer Prozess wird im Folgenden als zweistufiges Wachstum
bezeichnet. Tabelle 5.2 fasst beide vorgestellten Wachstumsvarianten und
die Prozessschritte zusammen. Die Wachstumstemperatur ist zwischen
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# Schritt Variante 1 Variante 2
durchga¨ngig Sb zweistufig
1 Sb-Angebot vor 1 ML 1 MLdem Wachstum
2
SME-Ge
500 nm 300 nmunter Sb-Fluss
(2, 6 · 1013 Atomencm2s )
3 Sb-Desorption bei - 5 min
TWachstum
4 Ge-Wachstum bei - 200 nm
TMani = 430 °C
Tab. 5.2: Schematischer Prozessablauf zur Herstellung der untersuchten Ge-
Schichten. Variante 1 umfasst eine durchga¨ngig mit Sb gewachsene
Ge-Schicht, wa¨hrend bei Variante 2 nach einer Sb-Desorption Ge
bei reduzierter Temperatur ohne Sb aufgewachsen wird.
600 °C ≤ TPyro ≤ 670 °C variiert worden, da eine niedrigere Wachstum-
stemperatur zu einer erho¨hten Hintergrunddotierung fu¨hren wu¨rde, wa¨hrend
oberhalb von 700 °C eine versta¨rkte Diffusion von Si in die Ge-Schicht eintritt
[91]. Außerdem sind sowohl Substrate mit einem Fehlschnitt (δkipp ≈ 6°) also
auch ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) untersucht worden. Alle in diesem Kapitel
behandelten Proben sind im Anhang auf Seite 130 zu finden.
5.2.2 Optimierung des SME-Wachstumsprozesses fu¨r die
III-V-Epitaxie
Fu¨r die Optimierung des SME-Wachstumsprozesses zur Herstellung virtu-
eller Ge-Substrate mu¨ssen zwei Aspekte beachtet werden. Zum einen muss
getestet werden, ob die Wachstumsunterbrechung mit Sb-Desorption und
anschließendem Wachstum bei reduzierter Temperatur einen Einfluss auf die
kristalline Qualita¨t der Proben hat. Zum anderen muss u¨berpru¨ft werden
welchen Einfluss der Fehlschnitt der verwendeten Substrate (δkipp ≈ 6°) hat
und ob die Pra¨paration einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che gelingt.
Als Vergleichsmo¨glichkeit im gewa¨hlten Temperaturbereich (zwischen 600 °C ≤
TPyro ≤ 670 °C) fu¨r den ersten Wachstumsschritt (siehe Tabelle 5.2) die-
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 zweistufiges Wachstum (zunächst bei 670°C)
 durchgängig mit Sb (bei 670°C)
Abb. 5.5: Θ − 2Θ-Messung zweier bei Ge-Schichten, die ohne Fehlschnitt
(dSchicht = 500nm) bei TPyro ≈ 670 °C gewachsen worden sind.
In Schwarz dargestellt unter durchga¨ngigem Sb-Fluss, in Grau als
zweistufiges Wachstum mit Sb-Desorption. Der Volumenwert von
aGe ist als gestrichelte Linie dargestellt. Die Intensita¨t ist normiert
und die Messkurven sind auf den Si(004)-Reflex normiert worden.
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nen der Relaxationsgrad und die Defektdichte. Ersterer wird aus Θ − 2Θ-
Messungen nach Gleichung 4.4 berechnet. Fu¨r alle in diesem Kapitel un-
tersuchten Proben betra¨gt der Relaxationsgrad unabha¨ngig von der Wachs-
tumstemperatur 99% ≤ R ≤ 100% nach Korrektur um Verspannung infolge
unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten (siehe Kapitel 2.2).
Folglich fu¨hrt der zweistufige Wachstumsprozess genauso zu voll relaxierten
Ge-Schichten, wie es bisher fu¨r durchga¨ngig mit Sb gewachsene Ge-Schichten
gezeigt worden ist [89]. Dieses Verhalten war allerdings erwartbar, da die
Versetzungsbildung bereits nach 18 ML eintritt [91]. Der Relaxationsgrad
wird daher an dieser Stelle nicht weiter behandelt und kann fu¨r die entspre-
chenden Proben im Anhang auf Seite 130 nachgelesen werden. Exemplarisch
gezeigt ist in Abbildung 5.5 die Θ− 2Θ-Messung um den Si(004)-Reflex fu¨r
zweier Proben ohne Fehlschnitt (dSchicht = 500nm): in Schwarz dargestellt
unter durchga¨ngigem Sb-Fluss, in Grau als zweistufiges Wachstum. Der Vo-
lumenwert von aGe ist als gestrichelte Linie dargestellt, nach Korrektur um
Verspannung infolge unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten
betra¨gt der Relaxationsgrad fu¨r die durchga¨ngig unter Sb-Fluss gewachsene
Probe (schwarz) R = 100%, der der zweistufig gewachsenen Probe (grau)
R = 99, 4%. Anhand dieser Untersuchung la¨sst sich kein Unterschied zwischen
den beiden Wachstumsvarianten feststellen, eine Variation der Wachstum-
stemperatur im angegebenen Bereich fu¨hrte ebenfalls zu dem Ergebnis, dass
die zweistufig hergestellten Proben dieselben strukturellen Eigenschaften
aufweisen.
Ferner zeigt auch die U¨berpru¨fung, ob der Substratfehlschnitt einen Einfluss
auf die strukturellen Eigenschaften hat, dasselbe Ergebnis. Der Fehlschnitt
von δkipp ≈ 6° hat keinen Einfluss auf die strukturellen Eigenschaften der
hergestellten Ge-Schichten. Exemplarisch dafu¨r werden zwei Proben in Abbil-
dung 5.6 verglichen, die mit dem zweistufigen Wachstum (siehe Tabelle 5.2)
bei TPyro ≈ 630 °C im ersten Schritt hergestellt worden sind. Die Probe, bei
der der Fehlschnitt δkipp ≈ 6° betra¨gt, ist in Schwarz dargestellt, die Probe
ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) in Grau. Auch hier betra¨gt nach Korrektur
um Verspannung infolge unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizi-
enten der Relaxationsgrad R = 98, 5% (δkipp ≈ 6°) respektive R = 99, 7%
(δkipp ≈ 0°).
Als weitere Mo¨glichkeit zur Bewertung und Optimierung der strukturellen
Eigenschaften des zweistufigen Wachstumsprozesses sind an allen hergestell-
ten Proben Rockingkurven um den Ge(004)-Reflex aufgenommen worden.
Anschließend sind die resultierenden Rockingkurven mit Gaussfunktionen
angena¨hert worden und aus den Halbwertsbreiten Defektdichten bestimmt
worden (siehe Formel 4.6 aus Kapitel 4.2.2 und Anhang auf Seite 128). Abbil-
64
5.2 Surfactant-modifizierte Epitaxie mit Sb




















Abb. 5.6: Θ− 2Θ-Messung zweier bei Ge-Schichten, die mit dem zweistufigen
Wachstumsprozess (dSchciht = 500nm) hergestellt worden sind.
Das SME-Ge ist bei TPyro ≈ 630 °C gewachsen worden. In Schwarz
auf einem Substrat mit einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° , in Grau
auf einem Substrat ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°). Der Volumenwert
von aGe ist als gestrichelte Linie dargestellt. Intensita¨t normiert
und auf den Si(004)-Reflex normiert.
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dung 5.7 zeigt die Defektdichte, ausgehend von 60°- bzw. 90°-Versetzungen
fu¨r die untersuchten Proben. Bei Wietler [91] ist gezeigt worden, dass
in Ge-Schichten, die mit SME gewachsen werden, typischerweise ein Ver-
setzungsnetzwerk an der Grenzfla¨che bestehend aus 90°-Versetzungen vor-
liegt. 60°-Versetzungen ko¨nnen zwar auch identifiziert werden, weisen jedoch
denselben Betrag des Burgersvektors wie 90°-Versetzungen auf. Daher hat
letztendlich der vorliegende Versetzungstyp nur einen schwachen Einfluss auf
die Halbwertsbreite und somit auf die Defektdichte [91]. Da der verwendeten
Formel Vereinfachungen zu Grunde liegen, mu¨ssen diese fu¨r eine Fehler-
abscha¨tzung beru¨cksichtigt werden. So tra¨gt der vorliegende Versetzungstyp
zum Fehler bei, da anstelle von 60°- bzw. 90°-Versetzungen auch Versetzungen
mit Schraubencharakter auftreten ko¨nnen. Zusa¨tzlich ist der Fehler ausge-
hend von der Ungenauigkeit der Schichtdickenbestimmung berechnet worden.
Fu¨r alle Proben sind Querbru¨che in einem REM hinsichtlich Schichtdicke
untersucht und der Mittelwert aller Messungen bestimmt worden.
Insgesamt liegen alle in Abbildung 5.7 gezeigten Proben in einem Bereich von
479nm ≤ d ≤ 548nm. Zusa¨tzlich ist mit Ausnahme von 4 Proben die rms-
Rauigkeit angegeben. In Schwarz dargestellt sind die Proben, die durchga¨ngig
mit Sb-Fluss auf Substraten ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) gewachsen worden
sind. Wa¨hrend fu¨r das zweistufige Wachstum die Ge-Schichten auf Substra-
ten ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) in Rot dargestellt sind, werden die auf
fehlgeschnittenen Substraten (δkipp ≈ 6°) in Blau dargestellt. Anhand der
Defektdichten ist zu erkennen, dass weder zwischen den Wachstumsvarianten
noch zwischen den Substraten ein Unterschied besteht. Die Defektdichten
fu¨r TPyro ≈ 670 °C liegen in dem von Wietler gezeigten Bereich [89].
Allerdings konnten Oberfla¨chenrauigkeiten von Rrms ≤ 1nm, wie sie fu¨r
durchga¨ngig mit Sb-Fluss gewachsene Ge-Schichten bei dieser Wachstum-
stemperatur bereits gezeigt worden sind [91], nicht erzielt werden. Eine
Erho¨hung der Wachstumstemperatur auf TPyro ≈ 700 °C fu¨hrt nicht nur zu
einer erho¨hten Diffusion von Si in die Ge-Schicht [91], sondern auch zu einer
deutlich erho¨hten Oberfla¨chenrauigkeit. Durch Reduzierung der Wachstum-
stemperatur auf TPyro ≈ 630 °C kann sowohl die Defektdichte als auch die
Oberfla¨chenrauigkeit reduziert werden. Unabha¨ngig davon, ob das verwendete
Substrat einen Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° oder δkipp ≈ 0◦ aufweist und un-
abha¨ngig davon, welche Wachstumsvariante verwendet worden ist, kann die
Defektdichte durchschnittlich reduziert werden. Defektdichten im Bereich von
nd < 8 · 108 cm−3 sind allerdings aus Sicht einer spa¨teren photovoltaischen
Anwendung zu hoch. So sind Versetzungsdichten kleiner nd ≤ 106 cm−2 no¨tig,
um Verluste infolge nichtstrahlender Rekombination in Solarzellen zu begren-
zen [25]. Allerdings geht diese Abscha¨tzung von einer aktiven Ge-Schicht aus,
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Abb. 5.7: Defektdichte (berechnet aus Halbwertsbreiten der jeweiligen
Rockingkurven um den Ge(004)-Reflex) ausgehend von 60°- bzw.
90°-Versetzungen fu¨r die in diesem Kapitel untersuchten Proben.
In Schwarz dargestellt sind die durchga¨ngig mit Sb-Fluss auf Sub-
straten ohne Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) gewachsenen Proben. Fu¨r
das zweistufige Wachstum sind Ge-Schichten auf Substraten ohne
Fehlschnitt (δkipp ≈ 0°) in Rot dargestellt, die auf fehlgeschnittenen
Substraten (δkipp ≈ 6°) sind in Blau dargestellt. Zusa¨tzlich ist mit
Ausnahme von 4 Proben die rms-Rauigkeit angegeben.
wa¨hrend die in dieser Dissertation vorgestellten Ge-Schichten ausreichend
du¨nn sind, um als inaktiver Tunnelu¨bergang zwischen einer III-V- und einer
Si-Solarzelle zu fungieren [8]. Dennoch bleibt zu u¨berpru¨fen, inwieweit die
gemessenen Defektdichten einen Einfluss auf eine spa¨tere Tandemsolarzelle
haben und inwieweit die Defektdichte der Ge-Schicht Auswirkungen auf die
strukturelle Perfektion der GaAs-Schichten hat.
Weiterhin muss beachtet werden, dass eine Reduzierung der Wachstumstem-
peratur zu einer erho¨hten Hintergrunddotierung fu¨hrt. So ist gezeigt worden,
dass die Reduzierung der Wachstumstemperatur auf TPyro ≈ 600 °C auf eine
Verdoppelung der Hintergrunddotierung hinausla¨uft [177] (bei TPyro ≈ 670 °C
ist von einer Dotierung von cSb ≈ 5 · 1016 cm−3 auszugehen [89]).
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5.2.3 Sb an der Oberfla¨che
Durch den zweistufigen Wachstumsprozess zur Herstellung virtueller Ge-
Substrate, der in Tabelle 5.2 vorgestellt worden ist, soll kein Sb nach dem Ende
des Wachstums an der Oberfla¨che verbleiben. Um zu u¨berpru¨fen, inwieweit
der zweistufige Wachstumsprozess bestehend aus Sb-Desorption bei TPyro ≈
670 °C und anschließendem Ge-Wachstum bei TMani = 430 °C zu einer Sb-
freien Oberfla¨che fu¨hrt, sind XPS-Untersuchungen durchgefu¨hrt worden.
Erga¨nzend sind Dotierprofile der untersuchten Proben mit Sekunda¨rionen-
Massenspektrometrie (SIMS, engl. secondary ion mass spectrometry) von dem
CiS Forschungsinstitut fu¨r Mikrosensorik14 durchgefu¨hrt worden.
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Abb. 5.8: XPS-Untersuchung des zweistufigen Wachstums zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate. Gezeigt ist die Region um das O 1s-Orbital,
aufgenommen mit MgKα-Anregung und Epass = 80 eV . Die Mess-
daten sind angena¨hert (Voigt-Profil) und auf C 1s normiert (nicht
gezeigt) worden. In Schwarz ist eine durchga¨ngig mit Sb gewachsene
500 nm dicke Ge-Schicht gezeigt. In Grau eine zweistufig gewach-
sene, bei der nach dSME,Ge = 300nm Sb desorbiert worden ist
und anschließend Ge ohne Sb-Fluss bei reduzierter Temperatur
aufgewachsen worden ist (dGe = 200nm).
14Konrad-Zuse-Straße 14, 99099 Erfurt, Deutschland
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XPS Zuerst muss betrachtet werden, wie viel Sb bei dem klassischen
SME-Prozess, der bei TPyro ≈ 670 °C unter kontinuierlichem Sb-Fluss (2, 6 ·
1013 Atomecm2s ) durchgefu¨hrt wird, an der Oberfla¨che bleibt und ob diese Menge
mit XPS nachweisbar ist. Fu¨r XPS wird eine Informationstiefe von etwa
5 nm angegeben [129], wodurch eine ausreichend hohe Oberfla¨chensensitivita¨t
gewa¨hrleistet ist. Außerdem betra¨gt die Nachweisgrenze von XPS-Untersuchun-
gen etwa N = 3 · 103 ppm [129], was 0, 3% entspricht. Wird nun eine (001)-
orientierte Ge-Oberfla¨che15 betrachtet, so kann die Zusammensetzung der
ersten 35 ML untersucht werden. Eine vollsta¨ndige mit Sb abgesa¨ttigte 2x1-
rekonstruierte Ge(001)-Oberfla¨che wird mit ΛSb ≈ 0, 8ML Sb angegeben
[91, 178]. Ausgehend von dieser Sb-Bedeckung der Oberfla¨che macht das
verbliebene Sb etwa 2, 2% des untersuchten Volumens aus und liegt damit
deutlich oberhalb der Nachweisgrenze von N = 0, 3%. Eine derartige einfache
Abscha¨tzung entspricht einer maximalen Menge an verbliebenem Sb, denn
die Informationstiefe von XPS nimmt exponentiell mit der Tiefe ab.
Zur Untersuchung wird der Bereich um das O 1s-Orbital betrachtet, da das
Sb 3d 3
2
und das Sb 3d 5
2
in demselben Bereich liegen. Da es durch die Lagerung
der Proben außerhalb des MBE-Systems zur Oxidation der Oberfla¨che kommt,
mu¨ssen die Bindungsenergien fu¨r das O 1s-Orbital und das Sb 3d-Orbital
unter Ausbildung von GeO2 und Sb2O5 betrachtet werden. Dabei wird die
chemische Verschiebung der Bindungsenergie beru¨cksichtigt, da anstelle von
O −O-Bindungen nun Ge−O- und Sb−O-Bindungen vorliegen [179, 180].
Die Aufspaltung des 3d-Orbitals aufgrund der Spin-Bahn-Kopplung fu¨hrt
zu einer charakteristischen Differenz der Bindungsenergien von ∆Sb3d =
9, 4 eV . Dabei betra¨gt die Bindungsenergie von Sb 3d 3
2
bei Ausbildung von
Sb2O5 EB = 540, 9 eV . Zur Untersuchung kann der Sb 3d 52 (fu¨r Sb2O5) nicht
herangezogen werden, da die Bindungsenergie fast identisch mit der des O 1s-
Orbital bei Ausbildung von GeO2 (EB = 532, 2 eV ) [181] ist. Abbildung 5.8
zeigt das Spektrum um das O 1s-Orbital, aufgenommen bei MgKα-Anregung
und einer Passenergie von Epass = 80 eV . Die charakteristischen Intensita¨ten
sind mit Voigt-Profilen angena¨hert worden und anhand des C 1s-Orbitals
(nicht gezeigt) hinsichtlich der Bindungsenergie normiert worden. Die Probe,
die unter kontinuierlichem Sb-Fluss hergestellt worden ist, zeigt neben dem
Sauerstoffsignal ein zusa¨tzliches bei EB = 540, 9 eV , welches aufgrund des
charakteristischen Abstands zum Sb 3d 5
2
-Orbital (das durch O 1s-Orbital
u¨berlagert wird) als Sb 3d 3
2
identifiziert werden kann. Die Probe, bei der nach
dem SME-Wachstum (dSME,Ge = 300nm) Sb bei TPyro = 670 °C desorbiert
worden ist und anschließend Ge ohne Sb-Fluss aufgewachsen worden ist
151 ML Ge auf einer (001)-orientierten Oberfla¨che sind 7, 21 · 1014 Atomen
cm2
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(dGe = 200nm, TManipulator = 430°C), zeigt Intensita¨ten, die auf das Sb 3d-
Orbital zuru¨ckzufu¨hren sind . Die Halbwertsbreite des O 1s-Orbitals (GeO2)
dieser Probe ist mit FHWM = 3, 4 eV auch kleiner als die der durchga¨ngig
mit Sb gewachsenen Probe (FHWM = 3, 9 eV ), bei der zusa¨tzlich das
Sb 3d 5
2
-Orbital (Sb2O5) zu einer Verbreiterung fu¨hrt.
Mit Ru¨cksichtnahme auf die Nachweisgrenze der Messmethode XPS, die
etwa der Menge Λ ≈ 110 -Monolage Sb entspricht, kann festgehalten werden,
dass durch die Sb-Desorption und anschließendes Ge-Wachstum bei redu-
zierter Temperatur eine Sb-freie Oberfla¨che fu¨r die Herstellung virtueller
Ge-Substrate erzielt werden kann.
SIMS Bei der Tiefenprofilanalyse wird zuna¨chst ein Intensita¨ts-Zeit-Profil
registriert. Die Umrechnung der gemessenen Intensita¨ten in Konzentratio-
nen erfolgt durch eine Sb-Standardprobe (mit 121Sb und 123Sb implantierte
Germaniumprobe). Die Analyse von Sb erfolgt mit Cs-Prima¨rionen und nega-
tiven Sekunda¨rionen. Es wurden beide Isotope gemessen, wobei das natu¨rliche
Isotopenverha¨ltnis von 121Sb : 123Sb 57,3:42,7 betra¨gt.
Abbildung 5.9 zeigt das Tiefenprofil von der Probenoberfla¨che bis in eine Tiefe
von 200 nm fu¨r den Nachweis von Sb. Fu¨r die Bestimmung von Sb betra¨gt die
Nachweisgrenze N = 5 · 1014 Atomecm3 (Messfleckdurchmesser 60 µm). In Grau
dargestellt ist die Probe, die zweistufig hergestellt worden ist, also bei der
nach dem SME-Wachstum (dSME,Ge = 300nm) Sb bei TPyro = 670 °C desor-
biert worden ist und anschließend Ge ohne Sb-Fluss aufgewachsen worden ist
(dGe = 200nm, TMani = 430 °C), in Schwarz dargestellt ist eine durchga¨ngig
mit Sb gewachsene Probe bei TPyro = 670 °C. Die verwendeten Analysebe-
dingungen sind auf eine bestmo¨gliche Nachweisgrenze optimiert und zeigen,
dass eine Quantifizierung von Sb an der Oberfla¨che der Germaniumschicht
(bis ≈ 50nm Tiefe) nicht direkt aus dem dargestellten Verlauf abzuleiten
ist. Wa¨hrend sich in der gesamten Schicht (beide Proben d = 500 nm) die
Sb-Konzentration bei der durchga¨ngig mit Sb-Fluss gewachsenen Probe auf
cSb ≤ 5 · 1016 Atomecm3 bela¨uft, schwankt die Sb-Konzentration der zweistufig
gewachsenen Probe um die Nachweisgrenze von N ≈ 5 · 1014 Atomecm3 . Die
Sb-Konzentration der durchga¨ngig mit Sb gewachsenen Ge-Schicht deckt
sich mit den Angaben fu¨r denselben Wachstumsprozess von Wietler [89].
Wu¨rde die Sb-Desorption nicht funktionieren und vor dem fortgesetzten
Ge-Wachstum bei TMani = 430 °C noch ΛSb = 0, 8ML an der Oberfla¨che
sein, so ha¨tte die 200 nm dicke Ge-Schicht eine Sb-Konzentration von bis zu
cSb = 4 · 1019 Atomecm3 . Daher ist festzuhalten, dass die Sb-Desorption, so wie
sie fu¨r die Herstellung virtueller Ge-Substrate vorgestellt worden ist, zu einer
deutlichen Reduzierung der Sb-Konzentration cSb an der Oberfla¨che fu¨hrt.
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 Sb (zweistufiges Wachstum)
 Nachweisgrenze
Abb. 5.9: Gezeigt ist das SIMS-Tiefenprofil (200 nm von der Oberfla¨che aus-
gehend) zweier Ge-Schichten, die mit SME hergestellt worden sind.
In Grau dargestellt ist die Probe, die zweistufig hergestellt worden
ist, also bei der nach dem SME-Wachstum (dSME,Ge = 300nm)
Sb bei TPyro = 670 °C desorbiert worden ist und anschließend
Ge ohne Sb-Fluss aufgewachsen worden ist (dGe = 200nm,
TManipulator = 430 °C). In Schwarz ist eine durchga¨ngig mit Sb
gewachsene Probe bei TPyro = 670 °C gezeigt. Die Analyse von
Sb ist mit Cs-Prima¨rionen und negativen Sekunda¨rionen fu¨r den
Nachweis von121Sb und 123Sb durchgefu¨hrt worden. Fu¨r die Be-
stimmung von Sb betra¨gt die Nachweisgrenze cSb = 5 · 1014 Atomecm3
(Messfleckdurchmesser 60 µm).
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Beide Proben zeigen im oberfla¨chennahen Bereich qualitativ denselben Ver-
lauf, dass bis in eine Tiefe von ≈ 50 nm die Konzentration cSb abnimmt.
Ob dieser Verlauf allerdings alleine durch eine von der Oberfla¨che her ab-
nehmende Konzentration cSb oder noch durch zusa¨tzliche Effekte, wie eine
sich a¨ndernde Sputterrate, verursacht wird, kann nicht abschließend beurteilt
werden. Trotzdem kann eine Segregation von Sb an die Oberfla¨che bei beiden
Proben festgestellt werden. Durch die Integration u¨ber die ersten 100 nm (von
der Oberfla¨che startend) kann eine Abscha¨tzung der im oberfla¨chennahen Be-
reich verbliebenen Menge an Sb gemacht werden. Die zweistufig gewachsene
Probe zeigt eine integrierte Konzentration von cSb,integr. = 4, 5 · 1012 Atomecm2 ,
verglichen mit cSb,integr. = 1, 2 · 1014 Atomecm2 bei der durchga¨ngig mit Sb ge-
wachsenen Probe. Folglich la¨sst die integrierte Konzentration der zweistufig
gewachsenen Probe den Schluss zu, dass sich weniger als Λ ≈ 1100 ML Sb
nach Abschluss des Wachstums an der Oberfla¨che befindet.
Dass noch Sb an der Oberfla¨che bei dem zweistufigen Wachstumsprozess
vorhanden ist, kann zwei verschiedene Ursachen haben, die auch beide gleich-
zeitig zutreffend sein ko¨nnen. Zum einen kann Sb aus dem Hintergrund, das
heißt beispielsweise von dem Probenhalter, nach der durchgefu¨hrten Desorp-
tion wa¨hrend des Abku¨hlvorgangs auf das Substrat gelangen. Zum anderen
kann es ein Effekt der sich a¨ndernden Lo¨slichkeit sein. Da die Lo¨slichkeit von
Sb (in Ge) temperaturabha¨ngig ist, kann eine Temperatura¨nderung um mehr
als ∆T = 200 ◦C dazu fu¨hren, dass Sb, bevor bei reduzierter Temperatur
weitergewachsen wird, an die Oberfla¨che tritt. Das wu¨rde bedeuten, dass Sb
auch bei Temperaturen um TMani ≈ 430 °C an die Oberfla¨che segregieren
kann. Beide vorgestellten Ursachen ko¨nnen erkla¨ren, warum sich auch im
zweistufigen Wachstumsprozess eine, wenngleich sehr geringe Menge Sb, an
der Oberfla¨che befindet.
Weiterhin zeigt die durchga¨ngig mit Sb hergestellte Ge-Schicht durch die
Integration der Konzentration cSb im oberfla¨chennahen Bereich , dass nach
Ende des Wachstums nur noch Λ ≈ 14 ML Sb an der Oberfla¨che vorhan-
den ist. Bei der Wachstumstemperatur von TPyro ≈ 670 °C ist eigentlich
davon auszugehen, dass noch Λ ≈ 0, 8ML Sb an der Oberfla¨che verbleiben
[91, 178]. Die geringere Menge an Sb kann beispielsweise durch weiterhin
auftretende Desorption verursacht werden, denn die Temperatur wird nicht
abrupt gea¨ndert. Außerdem ist zu beru¨cksichtigen, dass die Probe an Luft
gelagert worden ist, bevor die SIMS-Untersuchungen durchgefu¨hrt worden
sind. An Luft bildet sich ein Oxid aus, das vorwiegend aus GeO2 besteht,
welches aber auch einen Anteil an Sb2O5 aufweisen kann. Inwieweit zu Beginn
des Sputterns im oberfla¨chennahen Bereich das Oxid zu einer abweichenden
Konzentration von cSb fu¨hrt, kann nicht beurteilt werden.
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Abb. 5.10: SME-hergestellte Ge-Schicht (Probe SME670F) zur Untersuchung
der Oberfla¨che mit STM. (a) RHEED-Aufnahme nach dem Wachs-
tum in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung. Aufspaltung der Hauptreflexe
der 2x1-Rekonstruktion in 6 schwach erkennbare Nebenreflexe.
Exemplarisch sind die Reflexe indiziert. (b) AFM-Aufname der
Probe SME670F mit einer Rauigkeit von Rrms = 0, 3nm.
Durch den Vergleich von XPS- und SIMS-Untersuchungen kann gefolgert
werden, dass durch die Sb-Desorption bei TPyro = 670 °C und das anschlie-
ßende Ge-Wachstum bei TMani = 430 °C die Hintergrunddotierung deutlich
verringert werden kann (cSb ≈ 5 · 1014 Atomecm3 ). Diese ist verglichen mit der
intrinsischen Ladungstra¨gerkonzentration von Ge (ni = 2 · 1013 cm−3) einer
intrinsischen Ge-Schicht nur noch um etwa eine Gro¨ßenordnung erho¨ht. Die an
der Oberfla¨che verbliebene Menge an Sb kann zu weniger als Λ ≤ 1100 ML Sb
abgescha¨tzt werden. Dadurch wird eine ausreichend geringe Sb-Konzentration
erreicht, sodass die virtuellen Ge-Substrate fu¨r die Epitaxie von GaAs ver-
wendet werden ko¨nnen.
5.2.4 Ein-Doma¨nigkeit der Ge-Oberfla¨chen
Um auf virtuellen Ge-Substraten GaAs mo¨glichst defektfrei aufwachsen
zu ko¨nnen, wird eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che beno¨tigt (siehe
Kapitel 3.2.1). Durch diese kann die Ausbildung von Antiphasengrenzen
[55] wa¨hrend des Wachstums von GaAs unterdru¨ckt werden [61]. Bereits bei
Ruhkopf ist durch die Kombination von RHEED-, LEED- (engl. low energy
electron diffraction), XRD- und TEM-Untersuchungen gezeigt worden, dass
virtuelle Ge-Substrate ein-doma¨nige Ge-Oberfla¨chen aufweisen. [114].
STM an durchga¨ngig mit Sb gewachsenen SME-Ge-Schichten Fu¨r
die STM-Untersuchung wird eine SME-gewachsene Ge Schicht mit einer
Dicke von dGe = 400nm herangezogen. Diese Probe (Probe SME670F)
weist einen Fehlschnitt von δkipp = 5, 8° auf und ist unter kontinuierlichem
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Sb-Fluss bei TPyro ≈ 670 °C gewachsen worden. Unmittelbar nach dem
Wachstum wies die Probe im RHEED eine Aufspaltung der Hauptreflexe
auf, die in Abbildung 5.10 (a) gezeigt ist. Es ist erkennbar, dass zwischen
den Hauptreflexen der 2x1-Rekonstruktion 6 schwache Nebenreflexe auftre-
ten, was auf eine regelma¨ßige Stufenanordnung bestehend aus Doppelstufen
mit einer durchschnittlichen Terrassenla¨nge von etwa 7 Atomen (Terras-
senbreite von dT,Ge ≈ 27 A˚ fu¨r Ge) deutet [140]. Die Ge-Schicht zeigt eine
Oberfla¨chenrauigkeit von Rrms = 0, 3nm, die somit vergleichbar zu den in
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Abb. 5.11: STM-Untersuchung einer SME-hergestellten Ge-Oberfla¨che
(dGe = 400nm) bei T = 920◦C. (a) Extrahierte der u¨berwiegend
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfla¨che, in Ho¨henprofil 1 ist er-
kennbar, dass ebenfalls mono-atomare Stufen auftreten. (b) STM-
Bild der Ge-Oberfla¨che, eingefa¨rbt mit gwyddion [182]. Zu er-
kennen sind u¨berwiegend doppel-atomare Stufen mit orthogonal
zu den Stufenkanten verlaufenden Dimerreihen. Zur besseren
Veranschaulichung der Ein-Doma¨nigkeit der Oberfla¨che ist ein
Bildausschnitt bei gro¨ßerer Auflo¨sung eingefu¨gt worden
Die STM-Untersuchungen, durchgefu¨hrt von Christian Brand (siehe Ka-
pitel 4.4.1), zeigen, dass eine ein-doma¨nige Ge-Oberfla¨che vorliegt. Diese
besteht vorwiegend aus Stufen doppel-atomarer Ho¨he und ist in Abbil-
dung 5.11 gezeigt. Die Ho¨henprofile in Abbildung 5.11 (a) zeigen, dass die
Ho¨he der Stufen durchschnittlich der theoretischen Ho¨he einer Ge-Doppelstufe
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HGe,DS ≈ 2, 8 A˚ entspricht. Allerdings liegt keine einheitliche Terrassenbreite
vor, diese variiert zwischen 30 A˚ ≤ dT,Ge ≤ 120 A˚. Da die Terrassen außerdem
u¨berwiegend Dimerreihen aufweisen, die orthogonal zur Terrassenkante ver-
laufen [109], liegt eine ein-doma¨nige DB-Konfiguration (siehe Kapitel 3.2.1)
der 2x1-rekonstruierten Ge-Oberfla¨che bestehend aus doppel-atomar gestuf-
ten Terrassen vor (siehe vergro¨ßerter Bildausschnitt in Abbildung 5.11 (b)).
Zwar u¨berwiegt eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che, jedoch ist die
Auspra¨gung der Doppelstufen unregelma¨ßig und kann nicht auf allen un-
tersuchten Bereichen der Probe gesehen werden. Zusa¨tzlich ist anhand des
Ho¨henprofils 1 in Abbildung 5.11 erkennbar, dass auch mono-atomar gestufte
Terrassen mit einer Stufenho¨he von HGe,ES ≈ 1, 4 A˚ vorliegen. Diese Ergeb-
nisse unterstu¨tzen die TEM- und XRD-Ergebnisse, die von Ruhkopf an
einer identisch hergestellten Probe gezeigt worden sind [114]. Zum Nachweis
der doppel-atomar gestuften Oberfla¨che ist in [114] auf die Ge-Schicht Gd2O3
(mit dGd2O3 = 7nm) aufgewachsen worden. So ist bereits gezeigt worden,
dass Gd2O3 auf einer vizinalen Si(001)-Oberfla¨che mit nur einer Doma¨ne
aufwa¨chst, sofern eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che vorliegt [183]. Bei
Ruhkopf [114] konnten allerdings zwei verschiedene Gd2O3-Doma¨nen nach-
gewiesen werden, von denen jedoch eine deutlich u¨berwog. Daher passen
die hier vorgestellten STM-Untersuchungen zu dem von Ruhkopf [114]
gezogenen Fazit: es liegt fu¨r die untersuchte Probe eine ein-doma¨nige Ge-
Oberfla¨che mit vorwiegend doppel-atomaren Stufen vor, auf der vereinzelt
auch mono-atomare Stufen vorhanden sind.
Es ist jedoch nicht auszuschließen, dass sich die Ge-Oberfla¨che durch die in
situ Pra¨paration vera¨ndert hat. Im Gegensatz zu der Pra¨paration in einer
MBE, bei der die Probe indirekt durch eine Strahlungsheizung auf die entspre-
chende Temperatur erhitzt wird, wird die Probe im STM durch Strom direkt
geheizt. Wa¨hrend sich eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che (durch
Strahlungsheizung) fu¨r eine Verkippung von δkipp = 6° bei T = 650 ◦C (fu¨r
mindestens 5 min) ausbildet [107], musste die Probe auf eine Temperatur von
T = 920 °C16 erhitzt werden. Bis zu einer Temperatur von T < 900 °C konnte
lediglich die oxidierte Ge-Oberfla¨che beobachtet werden, obwohl bekannt ist,
dass sich GeO2 oberhalb von T = 600 ◦C in GeO umwandelt, welches wieder-
um instabil ist und desorbiert [184, 185]. Folglich konnte die Ge-Oberfla¨che
erst bei Temperaturen T ≥ 920 °C untersucht werden, wobei festzuhalten ist,
dass der Schmelzpunkt von Ge bei T = 938, 2 ◦C liegt. Bereits bei T = 930 ◦C
konnte im STM ein Aufschmelzen der Ge-Oberfla¨che beobachtet werden. Au-
ßerdem kann durch den angelegten Strom eine Migration der Ge-Atome in
16Die Temperatur wa¨hrend der STM-Untersuchungen ist durch ein auf die Probe gerichtetes
Pyrometer bestimmt worden.
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Richtung des Stroms nicht ausgeschlossen werden, so wie es bereits fu¨r vizi-
nale Si(001)-Oberfla¨chen mit δkipp = 6° gezeigt worden ist [186]. Daher kann
ein Einfluss des angelegten Stroms auf die Ge-Oberfla¨che zur Probenheizung
nicht ausgeschlossen werden. Jedoch besta¨tigt die STM-Untersuchung die
Beobachtungen im RHEED, wie sie in Kapitel 3.2.1 erkla¨rt werden, dass bei
auftretender Aufspaltung der Hauptreflexe in 6 schwache Nebenreflexe eine
u¨berwiegend doppel-atomar gestufte Oberfla¨che vorliegt. Zusa¨tzlich ist mit
STM-Untersuchungen gezeigt worden, dass RHEED-Aufnahmen als Nachweis
einer ein-doma¨nigen Ge-Oberfla¨che, die doppel-atomar gestuft ist, verwendet
werden ko¨nnen.
Stufenpra¨paration Der zweistufige Wachstumsprozess (siehe Tabelle 5.2)
endet mit dem Wachstum von Ge bei Temperaturen, die geringer sind als
die zur Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Ge-Oberfla¨che. Fu¨r die
Ausbildung dieser ein-doma¨nigen Ge-Oberfla¨che mit δkipp ≈ 6° ist ein Tem-
perschritt fu¨r t = 5min bei T = 650 °C no¨tig [107]. Daher wird u¨berpru¨ft,
ob die Ge-Oberfla¨che auch doppel-atomar gestuft ist, wenn der zweistufige
Wachstumsprozess angewendet wird. Dazu werden exemplarisch RHEED-
Aufnahmen der Probe SME600FD gezeigt. Bei dieser Probe ist zuna¨chst
Ge (dSME,Ge = 300nm) unter Sb-Fluss bei TPyro ≈ 600 °C aufgewachsen
worden und nach Sb-Desorption bei dieser Temperatur anschließend Ge
(dGe = 200nm) bei TMani = 430 °C. In Abbildung 5.12 werden RHEED-
Aufnahmen in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung gezeigt. Zuna¨chst wird nach dem
Wachstum mit SME-Ge ersichtlich, dass eine 2x1-rekonstruierte Ge(001)-
Oberfla¨che vorliegt, bei der die Hauptreflexe in 6 schwach erkennbare Neben-
reflexe aufspalten (Abbildung 5.12 (a)). Dieses ist, wie im vorigen Abschnitt
gezeigt, ein Indikator fu¨r eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che. Festzu-
halten bleibt, dass sich also bereits bei TPyro ≈ 600 °C doppel-atomare
Stufen ausbilden. Wird Ge bei niedrigeren Temperaturen aufgewachsen, zei-
gen die RHEED-Aufnahme (Abbildung 5.12 (b)) anschließend zwar ebenfalls
schwach erkennbare Reflexe mit 17 -Abstand, jedoch sind diese nur unmittelbar
um die Hauptreflexe erkennbar. Daher deutet diese Beobachtung auf eine
2x1-rekonstruierte Ge(001)-Oberfla¨che hin, bei der sowohl mono- als auch
doppel-atomare Stufen vorliegen. Wird nun eine thermische Pra¨paration
durchgefu¨hrt, kann ausreichend Energie angeboten werden, damit sich auf
der Ge-Oberfla¨che doppel-atomare Stufen ausbilden. Hierfu¨r ist bereits ein
Temperschritt bei TPyro ≈ 600 °C fu¨r t = 10min ausreichend. Die RHEED-
Aufnahme in Abbildung 5.12 (c) zeigt eine deutlich sta¨rker erkennbare Auf-
spaltung der Hauptreflexe in 6 Nebenreflexe. Auf eine ho¨here Temperatur
zur Stufenpra¨paration wird verzichtet, um die Segregation von Sb aus der
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Abb. 5.12: RHEED-Aufnahmen (Probe SME600FD in [-110]- bzw. [1-10]-
Richtung zu verschiedenen Zeitpunkten des zweistufigen Wachs-
tums. (a) Nach dem (dSME,Ge = 300nm) unter Sb-Fluss bei
TPyro ≈ 600 °C und anschließender Sb-Desorption (t = 5min);
Aufspaltung der Hauptreflexe der 2x1-Rekonstruktion in 6 schwach
erkennbare Nebenreflexe. (b) Nach dem Ge-Wachstum (dGe =
200nm) bei TMani = 430 °C tritt eine kaum erkennbare Aufspal-
tung der Hauptreflexe der 2x1-Rekonstruktion auf. (c) Nach an-
schließender Stufenpra¨paration fu¨r t = 10min bei TPyro ≈ 600 °C
ist deutlich erkennbare Aufspaltung der Hauptreflexe der 2x1-
Rekonstruktion in 6 Nebenreflexe zu sehen. Exemplarisch sind die
Reflexe indiziert.
SME-hergestellten Ge-Schicht an die Oberfla¨che zu begrenzen.
Fu¨r die Herstellung virtueller Ge-Substrate wird der in Tabelle 5.2 zweistufige
Wachstumsprozess benutzt und um eine thermische Pra¨paration erga¨nzt.
Durch diese wird gewa¨hrleistet, dass eine u¨berwiegend doppel-atomar gestufte
Ge(001)-Oberfla¨che bei den Substraten mit Fehlschnitt (δkipp = 6° ) vorliegt.
5.2.5 Herstellung virtueller Substrate fu¨r die GaAs-Epitaxie
Basierend auf den Ergebnissen aus diesem Kapitel sind fu¨r die Epitaxie von
GaAs in Kapitel 6 vier virtuelle Ge-Substrate hergestellt worden. Im Vergleich
zu den Untersuchungen dieses Kapitels sind die virtuellen Ge-Substrate auf
Si-Substraten mit einem Durchmesser von 50 mm gewachsen worden und fu¨r
die Epitaxie von GaAs geviertelt worden. Um den Einfluss des Fehlschnitts zu
zeigen, ist der Wachstumsprozess jeweils auf einem Substrat mit Fehlschnitt
(F) und auf einem ohne Fehlschnitt durchgefu¨hrt worden. Bei allen Substraten
ist der in Tabelle 5.2 gezeigte zweistufige Prozesslauf mit anschließender ther-
mischer Pra¨paration (t = 10min bei TPyro ≈ 600 °C) zur Ausbildung einer
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfla¨che durchgefu¨hrt worden. Tabelle 5.3
gibt einen U¨berblick u¨ber die Prozessparameter. Die Wachstumstemperatur
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Name δkipp TPyro,SME TMani,Ge nd Rrms
VS670F 6,1° 670 °C 430 °C 1, 6 · 109 cm−2 6,4 nm
VS670 0° 670 °C 430 °C 3, 5 · 109 cm−2 18 nm
VS630F 6,1° 630 °C 430 °C 4, 4 · 108 cm−2 1,4 nm
VS630 0° 630°C 430 °C 5, 9 · 108 cm−2 0,3 nm
Tab. 5.3: Probenu¨bersicht der virtuellen Ge-Substrate hergestellt durch den
zweistufigen Wachstumsprozess (Tabelle 5.2). Die Defektdichte
ist aus der Halbwertsbreite der jeweiligen Rockingkurve um den
Ge(004)-Reflex bestimmt worden. Der Fehler aus Bestimmung der
Schichtdicke (mittels REM) betra¨gt maximal 1 · 107 cm−2.
(Tpyro,SME) im SME-Schritt ist variiert worden. Zusa¨tzlich sind Ergebnisse
der Charakterisierung mit AFM und XRD in Form der Oberfla¨chenrauigkeit
und der Defektdichte angegeben. Die beiden virtuellen Ge-Substrate (VS670F
und VS670), die zuna¨chst bei Tpyro,SME ≈ 670 °C gewachsen worden sind,
mussten ohne Ratensteuerung bei konstantem Emissionsstrom gewachsen
werden. Als Folge dessen konnte die Schichtdicke wa¨hrend des Wachstums
nicht kontrolliert werden. Die resultierenden Gesamtschichtdicken weisen bei
diesen beiden Proben lediglich etwa 300 nm auf. Zu dem Verha¨ltnis zwischen
der Dicke der SME-Ge-Schicht und der Ge-Schicht ohne Sb-Fluss, das 3:2
betragen sollte, kann bei diesen beiden Proben keine Aussage gemacht werden.
Die Defektdichte nd, bestimmt aus der Halbwertsbreite der jeweiligen Rocking-
kurve um den Ge(004)-Reflex, ist ausgehend von 90°-Versetzungen bestimmt
worden, wobei der Fehler aus der Ungenauigkeit der Schichtdickenbestimm-
nung (mittels REM) maximal 1 · 107 cm−2 betra¨gt. Die Oberfla¨chenrauigkeit





In diesem Kapitel wird die Herstellung virtueller Ge-Substrate durch CME
vorgestellt. Diese werden hinsichtlich ihrer Eignung fu¨r die Epitaxie von
III-V-Materialien untersucht. Diese Untersuchungen sind parallel zur Master-
arbeit von Slawig [169] an der DCA S 1000 durchgefu¨hrt worden, sodass die
Kalibration und der Test der Wachstumsbedingungen (insbesondere die Wahl
von TSub) nicht Teil dieser Arbeit sind. In diesem Kapitel wird daher der op-
timierte Prozessablauf zur CME benutzt und auf die Eignung zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate mit Fehlschnitt untersucht. Die Probenbezeichnung
beginnt folglich mit CME(F).
5.3.1 Optimierter Prozessablauf der CME
Der optimierte Prozessablauf, schematisch dargestellt in Abbildung 5.13 (a)
nach Tetzlaff [99] umfasst die Abscheidung von 15nm ≤ dSchicht ≤ 35nm
Ge bei TSub,CME = 50 °C. Durch Abscheidung bei dieser Temperatur treten
sowohl amorphe als auch kristalline Bereiche in der Ge-Schicht auf, weshalb
dieser Prozess als teilkristallin bezeichnet wird. Anschließend wird die Ober-
fla¨che mit Kohlenstoff beschichtet (Λ = 0, 2ML) und die Probe mit einer
Rampe von 25 Kmin auf TSub = 650 °C gebracht, um das abgeschiedene Ge zu
kristallisieren und den Relaxationsprozess einzuleiten (Abbildung 5.13 (b)).
Dieser findet gro¨ßtenteils bis TSub < 450 °C [82] unter Ausbildung eines
regelma¨ßigen Versetzungsnetzwerks statt. Fu¨r diese Variante ko¨nnen Relaxa-
tionsgrade17 von R ≤ 98% erzielt werden [82] und die kristallisierte Ge-Schicht
ist glatt. Allerdings bleiben bei dieser Variante am Schluss Reste von C an der
Oberfla¨che zuru¨ck. Um nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfla¨che zu
enden, wird die Probe auf TSub,Ge = 150 °C heruntergeku¨hlt und in einem wei-
teren Schritt eine Ge-Schicht mit einer Dicke von 10nm ≤ dSchicht ≤ 35nm
aufgewachsen, die nach Abschluss ebenfalls glatt ist (Abbildung 5.13 (c)).
Mit dieser Variante ko¨nnen vollsta¨ndig relaxierte und glatte Ge-Schichten
aufgewachsen werden, bei denen der Großteil des Relaxationsprozesses fu¨r
TSub < 200 °C unter Ausbildung eines regelma¨ßigen Versetzungsnetzwerks
wa¨hrend des ersten Temperschritts passiert [82].
5.3.2 Probenherstellung
An allen drei Substraten ist die in Kapitel 5.1.3 beschriebene Reinigung mit
anschließender Oberfla¨chenpra¨paration durchgefu¨hrt worden. Die Substrate
17Durch XRD-Untersuchungen im Rahmen der Arbeit von Tetzlaff [99] mit demselben
in Kapitel 4.2.1 beschriebenen Messaufbau ermittelt.
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Abb. 5.13: Optimierter Prozesslauf zur CME nach Tetzlaff [99]. (a) Schema
zur Herstellung von Ge-Schichten mit einem und zwei Schritten.
(b) Abscheidung von Ge (15nm ≤ dGe ≤ 35nm) bei TSub,CME =
50 °C mit Λ = 0, 2 ML C auf der Oberfla¨che und anschließender
Temperung auf TSub = 650 °C. (c) Fortfu¨hrung des Prozesses aus
(b) mit Wachstum von 10nm ≤ dGe ≤ 35nm Ge bei TSub,Ge =
150 °C, um mit einer Kohlenstofffreien Oberfla¨che zu enden.
haben unmittelbar vor dem Wachstum eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che
im RHEED aufgewiesen. Bei TSub,CME = 50 °C sind zwei Proben (CME(F)50
und CME(F)50-150) durch Abscheidung von dSchicht ≈ 20nm Ge (RGe ≈
1 nmmin ) sowie anschließender Abscheidung von Kohlenstoff (Λ =
1
3 ML) und
Temperung auf TSub = 650 °C (Rampe: 25 Kmin ) hergestellt worden. Die
Probe CME(F)50-150 ist anschließend, wie in Abbildung 5.13 (c) gezeigt, auf
TSub,Ge = 150 °C heruntergeku¨hlt worden und eine weitere Ge-Schicht mit
einer Dicke von dSchicht ≈ 20nm (RGe ≈ 1 nmmin ) aufgewachsen worden, um
nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfla¨che zu enden.
Allerdings ist im Rahmen der Abschlussarbeit von Slawig [169] mit RHEED-
Aufnahmen festgestellt worden, dass die bei TSub,CME = 50 °C abgeschiedene
Ge-Schicht nicht teilkristallin, sondern amorph ist. Dieses entspricht dem bei
Tetzlaff fu¨r TSub,CME = 40 °C gezeigten, amorphen Wachstumsprozess,
der allerdings eine gro¨ßere Anzahl an Fehlstapelungen und eine sta¨rkere
Interdiffusion von Si im Vergleich zum teilkristallinen Prozess aufweist [99].
Daher ist die am Manipulator eingestellte Substrattemperatur TSub fu¨r den
teilkristallinen Prozess von Slawig [169] anhand vergleichender RHEED-
Untersuchungen neu definiert worden18. Insbesondere die Bestimmung von
18Die Abweichung der Substrattemperatur TSub zwischen Tetzlaff [99] und Slawig




Name CME-Variante TSub,CME tC TSub,Ge
CME(F)50 amorph 50 °C 15 min -
CME(F)50-150 amorph 50 °C 15 min 150 °C
CME(F)80-150 teilkristallin 80 °C 5 min 150 °C
Tab. 5.4: U¨bersicht der mit CME hergestellten virtuellen Ge-Substrate.
vergleichsweise niedrigen Temperaturen ist in MBE-Systemen schwierig, da
in dem verwendeten Temperaturbereich nicht auf Pyrometer zuru¨ckgegriffen
werden kann. Deshalb wird an dieser Stelle noch einmal betont, dass sich
die Temperaturen nach Tetzlaff [99] fu¨r die einzelnen CME-Prozesse
nicht gea¨ndert haben, sondern die am Manipulator eingestellte Leistung
(d.h. Temperatur) fu¨r diese Versuche eine andere ist. Fu¨r eine weitere Probe
(CME(F)80-150) ist bei TSub,CME = 80 °C Ge abgeschieden worden. Bei
dieser ist die Oberfla¨che anschließend mit Kohlenstoff beschichtet ( 13 ML)
sowie auf TSub = 650 °C (Rampe: 25 Kmin ) getempert worden. Um analog
zu Probe CME(F)50-150 nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfla¨che
zu enden, ist die Probe auf TSub,Ge = 150 °C heruntergeku¨hlt worden und
eine weitere Ge-Schicht mit einer Dicke von dSchicht ≈ 20nm (RGe ≈ 1 nmmin )
aufgewachsen worden. Fu¨r diese Probe konnte eine teilkristalline Ge-Schicht
im ersten Prozessschritt fu¨r TSub,CME = 80 °C erreicht werden.
Tabelle 5.4 fasst die Parameter fu¨r die drei gezeigten Proben zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate durch CME zusammen. Ausfu¨hrliche Informationen
zu den jeweiligen Proben dieses Kapitels ko¨nnen im Anhang auf Seite 132
nachgelesen werden. Fu¨r die drei hergestellten Proben wird die Dauer der
C- Beschichtung tC angegeben (bei festem Emissionsstrom IE = 101, 5A),
da die Menge an C nicht genauer als zwischen 13 ML ≤ Λ ≤ 1ML bestimmt
werden konnte (siehe Kapitel 5.1.2). Die Ge-Schichten weisen alle eine no-
minelle Dicke von dSchicht ≈ 20nm auf und sind bei identischer Leistung
des Elektronenstrahlverdampfers (RGe ≈ 1 nmmin ) abgeschieden/gewachsen
worden.
5.3.3 CME auf verkippten Substraten
CME mit einer amorphen Ge-Schicht Probe CME(F)50, hergestellt
mit einer amorphen Ge-Schicht, zeigt nach Abschluss der Prozessierung im
RHEED keine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che. In den RHEED-Aufnahmen
ist in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung zwar ein Aufspalten der Hauptreflexe zu
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Abb. 5.14: Probe CME(F)50 nach der CME. (a) Die RHEED-Aufnahme
in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung nach der CME zeigt eine 2x1-
rekonstruierte Ge(001)-Oberfla¨che mit Aufspaltung der Hauptre-
flexe. Exemplarisch sind die Reflexe indiziert. (b) AFM-Aufnahme
(C-AFM) der glatten Oberfla¨che mit Rrms = 0, 2nm.
sehen, siehe Abbildung 5.14, jedoch sind nicht die charakteristischen 6 schwa-
chen Nebenreflexe zu erkennen. Stattdessen ist zwischen den Hauptreflexen
der fu¨r eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che typische Nebenreflex schwach
zu erkennen. Da in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung im RHEED (hier nicht gezeigt)
ebenfalls eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che zu sehen ist, liegt eine mono-
atomar gestufte Oberfla¨che mit Stufen des Typs Sa und Sb vor [108] (siehe
Kapitel 3.2.1). Die Probe ist anschließend fu¨r 5 min bei TMani = 750 °C ge-
tempert worden, um die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che
zu begu¨nstigen. Diese Temperatur entspricht laut Temperaturkalibration (sie-
he Abbildung 5.3) einer realen Temperatur von T ≈ 650°C. Diese Temperatur
ist laut [107] ausreichend, um eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che bei
δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene auszubilden. In [107] wird eine Tempe-
rung zuna¨chst bei T = 350 ◦C fu¨r 10 min und eine weitere fu¨r t = 5 min
bei T = 650 ◦C angefu¨hrt. Die zusa¨tzliche Temperung bei TMani = 750 °C
hatte keinen Einfluss auf die Ge-Oberfla¨che und fu¨hrte ebenfalls nicht zur
Ausbildung einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che. Die Ge-Oberfla¨che ist,
wie die RHEED-Aufnahmen bereits zeigen, glatt und weist eine quadratische
Rauigkeit von Rrms = 0, 2nm (Rrms, engl. root-mean-squared Roughness)
auf.
Die Probe CME(F)50 ist nach der ersten ex situ Charakterisierung erneut
nach thermischer Entfernung des gebildeten GeOx einer Stufenpra¨paration
unterzogen worden. Dazu ist jeweils fu¨r 5 min die Probe bei TMani = 800 °C
und TMani = 850 °C getempert worden, wa¨hrend die Oberfla¨che mit RHEED
beobachtet worden ist. Die RHEED-Bilder zeigen keinen qualitativen Un-
terschied zu der in Abbildung 5.14 gezeigten Aufnahme. Die Ge-Oberfla¨che
ist weiterhin mono-atomar gestuft und weist eine 2x1-rekonstruierte Ober-
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 CME(F)50: getempert bis 850 °C
 CME(F)50: getempert bis 750 °C
Abb. 5.15: Θ−2Θ-Messung der Probe CME(F)50. Nach erster Temperung bis
TMani = 750 °C in Schwarz dargestellt, nach erneuter Temperung
bis TMani = 850 °C in Blau dargestellt. Der Volumenwert von aGe
ist als gestrichelte Linie dargestellt. Die Messkurven sind auf die
Intensita¨t und auf den Si(004)-Reflex normiert worden.
fla¨che auf. Nach der letzten Temperung ist bei derselben Temperatur fu¨r
t = 10 min Ge mit RGe = 0, 12 nmmin angeboten worden. Jedoch hat auch
das zusa¨tzliche Ge-Angebot nicht zu der Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften Oberfla¨che gefu¨hrt. Folglich ist eine Erho¨hung der Temperatur
(und zusa¨tzlich Ge-Angebot) zur Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Oberfla¨che von CME-hergestellten Ge-Schichten nicht ausreichend. Bei dieser
Probe (CME(F)50) ist allerdings noch C an der Oberfla¨che, weshalb anzu-
nehmen ist, dass der verbleibende C die Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften Oberfla¨che verhindert.
Die Bestimmung der out-of-plane Gitterkonstanten aGe,⊥ der Probe vor und
nach dem weiteren Temperung zeigt eine Verringerung von aGe,⊥ (die Inten-
sita¨t des Ge-Schwerpunkts ist zu einem gro¨ßeren 2Θ-Winkel verschoben, siehe
Abbildung 5.15 ) bei der bis TMani = 850 °C getemperten Probe. Wa¨hrend
der Relaxationsgrad vor dem erneuten Temperschritt R = 106% betrug,
wu¨rde die nach der Temperung bei TMani = 850 °C gemessene out-of-plane
Gitterkonstante aGe,⊥ einem “scheinbaren” Relaxationsgrad von R = 140%
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Abb. 5.16: RHEED-Aufnahmen in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung der Probe
CME(F)50-150 nach dem Ge-Wachstum. (a) Bei TMani = 600 °C
tritt eine fa¨cherfo¨rmige Aufspaltung der Hauptreflexe ein, die
auf eine Facettierung der Ge-Oberfla¨che hindeutet. Die halbe
Fa¨chero¨ffnung betra¨gt 69°. (b) Bei TSub,Ge = 150 °C, nach dem
Ge-Wachstum. (c) Bei TMani = 300 °C, wa¨hrend der Temperung.
(d) Bei TMani = 500 °C, wa¨hrend der Temperung.
entsprechen; beide Relaxationsgrade sind bereits um den Einfluss der ther-
mischen Verspannung aufgrund unterschiedlicher Ausdehnungskoeffizienten
(siehe Kapitel 2.2) korrigiert. Ein derartig hoher Relaxationsgrad ist phy-
sikalisch nicht sinnvoll und auf Diffusion von Si in das Ge zuru¨ckzufu¨hren.
Diese Diffusion hat zu der Ausbildung von Si1−xGex gefu¨hrt, wie in Abbil-
dung 5.15 anhand der Verschiebung der Ge-Gitterkonstanten in Richtung des
Si(004)-Reflexes in der Θ− 2Θ-Messung deutlich wird. Durch Bestimmung
von aGe,⊥ aus der Θ−2Θ-Messung und der Annahme, dass aGe,|| = aGe,⊥ ist,
da vor der erneuten Temperung bereits vollsta¨ndige Relaxation eingetreten
ist, kann der Ge-Anteil zu 70% (nach [187])19 abgescha¨tzt werden. Folglich
darf eine Temperung eine Temperatur von TMani < 750 °C (entspricht einer
realen Temperatur von T ≈ 650°C) nicht u¨berschreiten, da es zur Ausbildung
von Si1−xGex kommt.
19In [188] ist gezeigt, dass die Abscha¨tzung nach Dismukes [187] der nach der Vegardschen
Regel [189] vorzuziehen ist.
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Um nicht mit einer durch C verunreinigten Oberfla¨che zu enden, ist bei
Probe CME(F)50-150 nach der ersten Temperung die Probe heruntergeku¨hlt
worden und eine weitere Ge-Schicht (dSchicht ≈ 20nm) aufgewachsen wor-
den. RHEED-Aufnahmen unmittelbar nach diesem Wachstum zeigen eine
2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che, bei der in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung
eine Aufspaltung der Hauptreflexe erkennbar ist. Jedoch sind wie bei Probe
CME(F)50 keine weiteren Nebenreflexe zu erkennen, sodass auch bei dieser
Probe direkt nach dem Wachstum keine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che
auftritt (siehe Abbildung 5.16 (b)). Um die Ausbildung von Doppelstu-
fen zu begu¨nstigen, ist die Probe bei TMani = 650 °C getempert worden.
Wa¨hrend des Tempervorgangs sind RHEED-Aufnahmen in Absta¨nden von
∆T = 100 °C aufgenommen worden. Bis TMani = 500 °C (siehe Abbildung
5.16 (c) und (d)) bleibt das RHEED-Bild qualitativ unvera¨ndert, sodass wei-
terhin keine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che vorliegt. Ab TMani = 600 °C
tritt dann eine Facettierung der Oberfla¨che auf, die durch die fa¨cherfo¨rmige
Aufspaltung der Hauptreflexe (siehe Abbildung 5.16 (a)) im RHEED sichtbar
wird. Aus diesen Aufnahmen la¨sst sich die dominierende Facettenorientierung
bestimmen, wobei die Entstehung der fa¨cherfo¨rmigen Aufspaltung durch
die kinematische Streutheorie erkla¨rt werden kann [127]. Innerhalb dieser
wird die Streuung jedes einzelnen Elektrons an der Oberfla¨che unter folgen-
den Vereinfachungen betrachtet (Born-Na¨herung) [190]: Zum einen ist die
Elektron-Atom-Wechselwirkung elastisch (vgl. Kapitel 4.1), zum anderen
wechselwirken die einfallenden Elektronen nur mit einem Oberfla¨chenatom.
Entstehende Linien im RHEED-Beugungsbild sind auf konstruktive Interfe-
renz der einzeln gestreuten Elektronen zuru¨ckzufu¨hren [191]. Die Bestimmung
der Facetten ist erstmals fu¨r das Wachstum von InAs-Quantenpunkten auf
GaAs [192] und zum Beispiel fu¨r das Wachstum geringer Mengen von Ge
auf Si(111) [72] untersucht worden. Bei Probe CME(F)50-150 la¨sst sich ex-
emplarisch ein Winkel der halben fa¨cherfo¨rmigen Aufspaltung bestimmen,
dargestellt in Abbildung 5.16 (a). Der Winkel der fa¨cherfo¨rmigen Aufspaltung
betra¨gt ^ ≈ 69° und weist auf {113}-Facetten hin. Diese bilden auf Si(001)-
Substraten einen Kontaktwinkel von ^(100)(113) = 72, 5°. Im Rahmen des
Fehlers la¨sst sich aus der auftretenden fa¨cherfo¨rmigen Aufspaltung schließen,
dass {113}-Facetten dominierend sind. Die Ausbildung von Facetten ist be-
reits von der Surfactant-modifizierten Festphasenepitaxie von Ge bekannt
[193].
Die Inselbildung bei Probe CME(F)50-150 ist ex situ anhand der AFM-
Aufnahmen (siehe Abbildung 5.17) zu erkennen, die Rauigkeit betra¨gt Rrms =
22, 2nm und wird durch die REM-Aufnahmen im Querschnitt und in Drauf-
sicht besta¨tigt. Da Inselbildung wa¨hrend der zweiten Temperung aufgetreten
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Abb. 5.17: SEM- und AFM-Aufnahmen der Probe CME(F)50-150. (a) REM-
Aufnahme im Querbruch bei 5.000-facher Vergro¨ßerung und Ub =
5 kV . (b) AFM-Aufnahme (C-AFM) mit einer Rauigkeit der
Oberfla¨che von Rrms = 22, 2nm.
ist, kann angenommen werden, dass vor dem Ge-Wachstum zu viel C an der
Oberfla¨che gewesen sein muss. Daher muss die Menge an C deutlich gro¨ßer
als Λ > 13 ML gewesen sein und liegt vermutlich im Bereich Λ ≥ 1ML. Zwar
entspricht die gemessene out-of-plane Gitterkonstante aGe,⊥ (siehe Abbil-
dung 5.19) einem Relaxationsgrad fu¨r diese Probe von R = 97%, jedoch ist
dieser Wert eine Kombination der ersten, abgeschiedenen Ge-Schicht und der
Ge-Inseln, die nach dem Wachstum der zweiten Ge-Schicht mit anschließender
Temperung (bei TMani = 650 °C) aufgetreten sind.
Der amorphe CME-Prozess fu¨hrte weder mit C-Bedeckung an der Oberfla¨che
und anschließender Temperung (CME(F)50) noch mit einem weiteren Ge-
Wachstum bei TSub,Ge = 150 °C (CME(F)50-150) zu doppel-atomar gestuften
Oberfla¨chen. Zwar liegen bei beiden Proben zuna¨chst glatte Schichten vor,
jedoch trat bei Probe CME(F)50-150 ab TMani = 600 °C eine Facettierung
der Oberfla¨che ein.
CME mit einer teilkristallinen Ge-Schicht Die im optimierten Pro-
zesslauf nach Tetzlaff [99] (siehe Kapitel 5.13) beschriebene teilkristalline
Ge-Schicht im ersten Schritt konnte bei TSub,CME = 80 °C realisiert werden
(CME(F)80-150). Außerdem ist die Dauer der anschließenden C-Abscheidung
auf tC = 5min reduziert worden, um eine Inselbildung wa¨hrend der ab-
schließenden Temperung, wie bei Probe CME(F)50-150, zu verhindern. Das
Vorgehen zur Herstellung von CME(F)80-150 ist somit direkt vergleichbar mit
dem von Probe CME(F)50-150. Nach dem Ge-Wachstum bei TSub,Ge = 150 °C
ist auf den RHEED-Aufnahmen eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che, bei
der in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung eine Aufspaltung der Hauptreflexe auftritt,
zu erkennen. Dieses ist vergleichbar mit der RHEED-Aufnahme von Probe









Abb. 5.18: RHEED- und AFM-Aufnahme der Probe CME(F)80-150. (a) In
[-110]- bzw. [1-10]-Richtung ist bei TMani = 600 °C eine 2x1-
rekonstruierte (mit schwach erkennbarer Aufspaltung der Haupt-
reflexe) Ge-Oberfla¨che zu erkennen, zeigt. Folglich liegt auch bei
dieser Probe keine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che vor. Exem-
plarisch sind die Reflexe indiziert. (b) AFM-Aufnahme (C-AFM)
mit einer Rauigkeit der Oberfla¨che von Rrms = 7, 2nm.
erkennen sind, la¨sst sich analog schließen, dass auch bei dieser Probe direkt
nach dem Wachstum keine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che auftritt (siehe
Abbildung 5.18 (a)). Um die Ausbildung von Doppelstufen zu begu¨nstigen,
ist die Probe ebenfalls bis TMani = 650 °C getempert worden und RHEED-
Aufnahmen in Absta¨nden von ∆T = 100 °C wa¨hrend des Tempervorgangs
aufgenommen worden. Im Gegensatz zu Probe CME(F)50-150 findet keine im
RHEED erkennbare Facettierung der Oberfla¨che bis zum Schluss statt. Auf
allen RHEED-Aufnahmen ist die 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che sowohl in
[110]- bzw. [-1-10]- als auch in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung, bei der die Aufspal-
tung der Hauptreflexe auftritt, zu erkennen. Daraus la¨sst sich schließen, dass
auch bei dieser Probe keine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che realisiert
werden konnte. Die Ursache hierfu¨r kann eine immer noch zu große Menge
an C auf der Oberfla¨che sein, wobei die Rolle des C bei der Ausbildung von
doppel-atomaren Stufen auf Ge-Oberfla¨chen bisher nicht untersucht worden
ist.
Ferner zeigt die Probe ex situ, dass eine im RHEED nicht sichtbare Aufrauung
der Oberfla¨che wa¨hrend der letzten Temperung eingetreten ist. Aus AFM-
Aufnahmen, die in Abbildung 5.18 (b) exemplarisch gezeigt sind, la¨sst sich die
Rauigkeit zu Rrms = 7, 2nm bestimmen. Verglichen mit Probe CME(F)50-
150 (Rrms = 22, 2nm) ist die Rauigkeit deutlich geringer, jedoch nicht ver-
gleichbar mit den Oberfla¨chenrauigkeiten, die bei der Surfactant-modifizierten
Epitaxie (Rrms ≈ 1nm, siehe Kapitel 5.2.2) erzielt werden ko¨nnen. Jedoch
ist von Tetzlaff bereits gezeigt worden, dass Oberfla¨chenrauigkeiten von
Rrms < 0, 5nm mit der CME mo¨glich sind [130]. Anhand der Θ−2Θ-Messung,
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gezeigt in Abbildung 5.19 (graue Messdaten), la¨sst sich der Relaxationsgrad
nach Korrektur um den Einfluss der thermisch induzierten Verspannung
(siehe Kapitel 2.2) zu R = 95% bestimmen.



















Abb. 5.19: Θ− 2Θ-Messungen der Probe CME(F)50-150 und CME(F)80-150.
In Schwarz dargestellt ist die Probe CME(F)50-150, die mit dem
amorphen CME-Prozess hergestellt worden ist. In Grau dargestellt
ist die Probe CME(F)80-150, die mit dem teilkristallinen CME-
Prozess hergestellt worden ist. Der Volumenwert von aGe ist als
gestrichelte Linie dargestellt. Intensita¨t normiert und auf den
Si(004)-Reflex normiert.
Bewertung Die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie ist hinsichtlich ihrer
Eignung zur Herstellung virtueller Ge-Substrate fu¨r die Epitaxie von III-V-
Materialien untersucht worden. Dazu sind sowohl mit dem amorphen als auch
mit dem teilkristallinen CME-Prozess (nach Tetzlaff [99]) Ge-Schichten
(d ≤ 40nm) auf fehlgeschnittenen Si(001)-Substraten hergestellt worden.
Als Kriterien, die Eignung CME-hergestellter Ge-Schichten zu beurteilen,
dienen zum einen die Oberfla¨chenbeschaffenheit (Rauigkeit und Stufenstruk-
tur) sowie der Relaxationsgrad. Zwar konnte der CME-Prozess erstmalig
auch auf fehlgeschnittenen Substraten durchgefu¨hrt werden, jedoch konnte
keine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che trotz entsprechender thermi-
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scher Pra¨paration erreicht werden. Die hergestellten Ge-Schichten waren alle
voll relaxiert und wiesen somit einen vergleichbaren Relaxationsgrad (zu
Tetzlaff [82, 130]) auf.
Zwar konnte mit dem amorphen CME-Prozess (nur CME-Schritt, Probe
CME(F)50) eine glatte Schicht (Rrms = 0, 2nm) gewachsen werden, je-
doch wies diese auch nach entsprechender thermischer Pra¨paration kei-
ne doppel-atomar gestufte Oberfla¨che auf. Bei zu großen Temperaturen
(TMani) > 750 °C) tritt Diffusion von Si in die Ge-Schicht auf und es kommt
zur Ausbildung von Si1−xGex. Dass sich keine doppel-atomar gestufte Ober-
fla¨che (Ausbildung bei T = 650 ◦C [107]) bildet, kann auf den an der
Oberfla¨che verbliebenen C zuru¨ckgefu¨hrt werden. Um eine kohlenstofffreie
Oberfla¨che nach Abschluss des Prozesses zu haben, ist in einem zweiten
Schritt Ge aufgewachsen worden, jedoch bildete diese ebenfalls keine doppel-
atomar gestufte Oberfla¨che aus (Probe CME(F)50-150). Zwar war direkt
nach dem Wachstum bei TMani = 150 °C im RHEED noch keine Inselbildung
zu erkennen, doch zeigte sich diese bei der anschließenden Temperung. Fu¨r
TMani ≥ 600°C konnte eine Facettierung der Oberfla¨che beobachtet werden
(Rrms = 22, 2nm). Dieses weist auf eine deutlich zu große Menge an C nach
der Beschichtung der Oberfla¨che hin, die aufgrund dieses Ergebnisses gro¨ßer
als Λ ≥ 1ML gewesen sein muss.
Fu¨r den teilkristallinen CME-Prozess (2-stufig: Probe CME(F)80-150) konn-
te ebenfalls keine glatte Oberfla¨che realisiert werden (Rrms = 7, 2nm),
wenngleich keine Facettierung der Oberfla¨che wa¨hrend der abschließenden
Temperung durch RHEED-Aufnahmen zu beobachten war. Die Dauer der
C-Abscheidung ist aufgrund der Ergebnisse des amorphen CME-Prozesses
zwar auf ein Drittel reduziert worden, jedoch weist die auftretende Facettie-
rung auf eine gro¨ßere Menge an C als Λ ≥ 13 ML hin. Auch hier bildete sich
trotz entsprechender thermischer Pra¨paration keine doppel-atomar gestufte
Oberfla¨che aus.
Es kann festgehalten werden, dass im Rahmen der vorliegenden Dissertation
die Eignung der Kohlenstoff-unterstu¨tzten Epitaxie zur Herstellung virtueller
Ge-Substrate fu¨r die Epitaxie von III-V-Materialien nicht abschließend be-
urteilt werden kann. Fu¨r das Wachstum von GaAs ist eine doppel-atomar
gestufte Oberfla¨che notwendig (siehe Kapitel 3.2.1). Aufgrund der auftreten-
den Facettierung (ohne C-Verunreinigungen) und der nicht doppel-atomar
gestuften Oberfla¨chen werden keine virtuellen Ge-Substrate mit CME fu¨r die
Epitaxie von GaAs (siehe Kapitel 6) hergestellt. Die Eignung der CME fu¨r die
Herstellung virtueller Ge-Substrate sollte daher nicht aufgrund dieser Versu-
che abschließend beurteilt werden. Damit die Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften (DB) Ge-Oberfla¨che gelingt, mu¨ssen weitere Untersuchungen ins-
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besondere die Rolle des C bei der Ausbildung von vizinalen Ge-Oberfla¨chen
untersuchen. Dazu ist eine genaue Kalibration der C-Beschichtungsrate not-
wendig, die in der vorliegenden Dissertation nicht erzielt werden konnte.
Gelingt die Ausbildung einer doppel-atomar gestuften (DB) Ge-Oberfla¨che
einer voll relaxierten (hier bereits gezeigt) Ge-Schicht, so kann die CME





In diesem Kapitel sind epitaktische Verfahren zur Herstellung virtueller
Ge-Substrate fu¨r III-V-Halbleiter untersucht worden. Es sind die Surfactant-
modifizierte Epitaxie mit Sb und die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie verwen-
det worden. Fu¨r beide Verfahren diente die Ausbildung einer doppel-atomar
gestuften Ge-Oberfla¨che als Kriterium fu¨r die Eignung als virtuelles Sub-
strat. Zusa¨tzlich sind strukturelle Eigenschaften wie die Defektdichte und der
Relaxationsgrad als Vergleichsgro¨ße gewa¨hlt worden. Wa¨hrend die Surfactant-
modifizierte Epitaxie von Ge geeignet ist, um virtuelle Ge-Substrate herzu-
stellen, konnten mit der Kohlenstoff-unterstu¨tzten Epitaxie zwar strukturell
vergleichbare (zur SME) Ge-Schichten hergestellt werden, jedoch konnten
die Ge-Schichten anschließend nicht derart pra¨pariert werden, dass sich eine
doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che ausbildet.
Fu¨r die virtuellen Ge-Substrate ist ein zweistufiger Wachstumsprozess basie-
rend auf der SME vorgestellt worden. Die hergestellten Proben weisen eine
Gesamtschichtdicke von d = 500nm auf und die Schichten sind hinsichtlich
der Prozessparameter auf die strukturellen Eigenschaften und die Ober-
fla¨chenmorphologie optimiert worden. Der zweistufige Prozess gewa¨hrleistet,
dass die Menge an Sb, welches nach Prozessende an der Oberfla¨che verbleibt,
so gering wie mo¨glich ist. Dazu sind neben XPS-Untersuchungen SIMS-
Untersuchungen durchgefu¨hrt worden, durch die die Menge an verbliebenem
Sb auf weniger als Λ = 1100 ML abgescha¨tzt werden kann. Zusa¨tzlich ist mit
STM-Untersuchungen gezeigt worden, dass RHEED-Aufnahmen als Nachweis
einer ein-doma¨nigen Ge-Oberfla¨che, die doppel-atomar gestuft ist, verwendet
werden ko¨nnen. Allerdings muss nach dem zweistufigen Wachstum, das mit
einer Ge-Schicht bei TMani = 430 °C endet, noch eine thermische Pra¨paration
zur Ausbildung der doppel-atomar gestuften Oberfla¨che durchgefu¨hrt werden.
Die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie erlaubt es zwar, virtuelle Ge-Substrate
mit Ge-Schichtdicken dGe ≤ 50nm herzustellen, die voll relaxiert sind, jedoch
konnten keine Wachstumsbedingungen gefunden werden, in denen sich eine
doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che ausbildet. Als mo¨glicher Grund zeigt
sich die Menge an C, die nach der Beschichtung auf der Oberfla¨che ist und
weiterer Untersuchungen bedarf, um die Eignung der CME zur Herstellung
virtueller Ge-Substrate abschließend zu beurteilen.
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6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen
Germaniumsubstraten
In diesem Kapitel wird zuna¨chst die Reinigung der virtuellen Ge-Substrate
erkla¨rt, da sie von der HF -Ozon-basierten Reinigung, die fu¨r die Si-Substrate
verwendet worden ist (siehe Kapitel 5.1.4), abweicht. Anschließend wird die
Epitaxie von GaAs auf den virtuellen Ge-Substraten mit d ≈ 1µm dicken
GaAs-Schichten untersucht. Zu kla¨ren ist, welchen Einfluss der Fehlschnitt
des Substrats auf die strukturellen Eigenschaften der GaAs-Schicht hat.
Dazu wird das Augenmerk auf die strukturelle Qualita¨t der GaAs-Schichten
durch die Untersuchung mit XRD und TEM gelegt. Insbesondere durch
TEM lassen sich Antiphasengrenzen nachweisen, die durch Ausbildung einer
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfla¨che verhindert werden ko¨nnen. Außerdem
wird der Einfluss des As4-Partialdrucks auf die Schichtqualita¨t untersucht.
6.1 Probenpra¨paration
Im Folgenden wird eine U¨bersicht u¨ber das verwendete MBE-System zum
Wachstum von GaAs auf virtuellen Ge-Substraten gegeben. Zusa¨tzlich wird
auf die Kalibration von Temperatur und Wachstumsraten an dem verwendeten
MBE-System eingegangen. Abschließend wird die Reinigung virtueller Ge-
Substrate sowie die in situ Oberfla¨chenpra¨paration anhand von RHEED-
Aufnahmen erkla¨rt.
6.1.1 MBE-System
Die GaAs-Epitaxie auf den hergestellten virtuellen Ge-Substraten wird in einer
Riber C21T III-V-Molekularstrahlepitaxieanlage im Laboratorium fu¨r Nano-
und Quantenengineering der Leibniz Universita¨t Hannover durchgefu¨hrt. Das
beschriebene MBE-System geho¨rt zu dem Institut fu¨r Festko¨rperphysik der
Leibniz Universita¨t Hannover und wird von Dr. Eddy Patrick Rugeramigabo
betrieben. Es ist zu beachten, dass Si und Ge als Dotierstoffe bei der Epitaxie
von GaAs verwendet werden. Um eine ungewollte Dotierung zu vermeiden,
werden in der Regel verschiedene MBE-Systeme fu¨r Gruppe IV- (Si/Ge) und
III-V-Epitaxie (GaAs) benutzt.
Riber C21T III-V Die Riber C21T III-V wird fu¨r das Wachstum von
GaAs auf den hergestellten virtuellen Ge-Substraten verwendet. Das UHV-
MBE-System besteht aus drei Kammern, in denen Proben bis zu einer Gro¨ße
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von 2 Zoll prozessiert werden ko¨nnen. Neben der Schleusenkammer steht eine
Pra¨parationskammer, ausgestattet mit Turbo- und Ionengetterpumpe, zur
Verfu¨gung in der Proben thermisch pra¨pariert werden ko¨nnen (T ≤ 440 °C).
Die Wachstumskammer, die durch flu¨ssigen Stickstoff geku¨hlt wird, hat
einen Basisdruck p < 1 · 1010mbar und wird mit einer Kryo-Pumpe sowie
einer Turbomolekularpumpe betrieben. In der Wachstumskammer stehen
Effusionszellen zum Verdampfen von Si, Ga und As4 zur Verfu¨gung, wobei
Letzteres durch eine Cracker-Zelle in As2 aufgespalten werden kann. Zur in
situ U¨berwachung des Wachstums kann zum einen das verbaute RHEED-
System der Firma staib Instrumente verwendet werden, zum anderen ist
ein Massenspektrometer angeschlossen.
6.1.2 Kalibration
In der Riber C21T III-V wird GaAs auf die in Kapitel 5 hergestellten virtuel-
len Ge-Substrate aufgewachsen. Sowohl die Kalibration der Wachstumsraten
der Effusionszellen als auch die Kalibration der Temperatur ist fu¨r Substrate
in der Gro¨ße eines Viertels eines 2-Zoll-Substrats durchgefu¨hrt worden. Das
GaAs-Wachstum auf virtuellen Ge-Substraten ist ebenfalls auf Proben dieser
Gro¨ße durchgefu¨hrt worden. Zur Kalibration der Effusionszellen fu¨r Ga und
As4 kann eine Druckmessro¨hre in den molekularen Strahl gebracht werden,
um den jeweiligen Fluss von Ga und As4 zu bestimmen. Der Fluss wird in
der Literatur als BEP (engl. beam equivalent pressure) angegeben. Fu¨r Ga
betra¨gt dieser bei allen Wachstumsprozessen BEPGa = 6, 6 · 10−7 Atomecm2s . Da
As4-Partialdruck variiert worden ist, wird im Folgenden das BEP-Verha¨ltnis
des Flusses von As4 zu Ga angegeben. Es ist zwischen 10 ≤ VBEP ≤ 50
variiert worden. VBEP > 1 bedeutet, dass in As4-reicher Atmospha¨re ge-
wachsen wird. Zusa¨tzlich wird der in der Wachstumskammer herrschende
Prozessdruck pGaAs fu¨r jeden Prozess angegeben. Gewachsene Kalibrations-
schichten werden mit spektroskopischer Ellipsometrie hinsichtlich ihrer Dicke
u¨berpru¨ft. Die Wachstumsrate betrug bei allen Prozessen RGaAs ≈ 0, 78 µmh .
Zur Homogenita¨t der Schichtdicke kann zum jetzigen Zeitpunkt keine Aussage
gemacht werden, jedoch sind alle Proben mit Substratrotation gewachsen
worden, sodass von einer vergleichbar homogenen Schichtdicke ausgegangen
werden kann.
Die Substrattemperatur ist u¨ber den Wechsel der Oberfla¨chenrekonstruktion
der (001)-orientierten GaAs-Oberfla¨che kalibriert worden. Der Rekonstruk-
tionswechsel von einer c(4x4)- zu einer (2x4)-(α−, β−, γ- Phase) zu einer
(4x6)- bis hin zu einer (4x1)-rekonstruierten GaAs(001)-Oberfla¨che kann in
Abha¨ngigkeit des As4-Partialdrucks und der Substrattemperatur in einem
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Bereich von 400 °C ≤ TSub ≤ 600 °C mit RHEED beobachtet werden [194].
Dabei ist zu beachten, dass der Wechsel der Oberfla¨chenrekonstruktion re-
versibel auf A¨nderung der Temperatur und des Drucks reagiert und somit
unabha¨ngig von dem verwendeten MBE-System ist [194]. Insbesondere fu¨r
die GaAs(001)-2x4-β-rekonstruierte Oberfla¨che ist eine genaue Tempera-
tur (in As4-reicher Atmospha¨re) zur Ausbildung bekannt (TSub ≈ 550 °C)
[195]. So ist eine genaue Bestimmung der fu¨r die im Rahmen dieser Dis-
sertation verwendeten Wachstumstemperaturen bei der GaAs-Epitaxie von
TSub ≈ 600°C mo¨glich und die Genauigkeit der Temperatur mit ±5 °C an-
zugeben. Da in diesem MBE-System hauptsa¨chlich U¨bergitter-Strukturen
(Quantum Well) fu¨r Ladungstra¨gerbeweglichkeiten in zweidimensionalen Elek-
tronengasen hergestellt werden, wird eine Si-Effusionszelle zur Dotierung
verwendet. Daher ergibt sich eine Hintergrunddotierung der hergestellten
Proben von cSi < 3 · 1014 cm−3.
6.1.3 Reinigung virtueller Substrate
Da fu¨r das Wachstum von GaAs ein anderes MBE-System als fu¨r die Her-
stellung der virtuellen Ge-Substrate verwendet wird, kommen die virtuellen
Ge-Substrate durch Lagerung und Transport mit Luft in Kontakt. Neben
der Ausbildung von GeO2 und Ge-Suboxiden (GeOx) ko¨nnen die virtuellen
Ge-Substrate auch von organischen und anorganischen Partikeln verunreinigt
werden. Vor dem Wachstum von GaAs ist also eine Reinigung notwendig,
die in diesem Kapitel basierend auf den Ergebnissen von Ka¨hler [196]
vorgestellt wird. Die kombinierte HF -Ozon-basierte Reinigung [91, 99], die
fu¨r die Si-Substrate verwendet wird (siehe Kapitel 5.1.4), kann zur Reini-
gung virtueller Ge-Substrate nicht verwendet werden. Bei Verwendung von
HF werden Ge-Suboxide (GeOx; x < 2) nicht vollsta¨ndig entfernt und es
kommt zu einer Aufrauung der Oberfla¨che [197]. Anstelle dieser kann eine
sequentielle HCl/H2O2-Reinigung verwendet werden, die zu einer deutlich
reduzierten Oberfla¨chenrauigkeit fu¨hrt [198]. Zu beachten ist dabei, dass die
Oberfla¨che durch H2O2 von organischen Verschmutzungen gereinigt wird und
dabei gleichzeitig GeO2 entsteht [198]. Diese Reinigungsvariante endet also
mit einer oxidierten Ge-Oberfla¨che, die anschließend eine in situ Pra¨paration
zur Entfernung von GeO2 notwendig macht.
Eine zyklische HCl/H2O2-Reinigung (bei T = 23 ◦C) mit zuna¨chst HCl
(c = 15% fu¨r t = 20 s), anschließender DI-Wasserspu¨lung (DI, deionisiertes
Wasser) und abschließendem H2O2 (c = 7 % fu¨r t = 15 s) nach [198, 199]
fu¨hrt allerdings unabha¨ngig von der Anzahl der Zyklen (maximal 3) zu einem




HCl 15% 20 s
DI-Spu¨len - < 5 s
Ozon (UV unterstu¨tzt) 125 sccm 10 min
Tab. 6.1: Ablauf fu¨r virtuelle Ge-Substrate mit einer sequentiellen HCl/Ozon-
Reinigung (UV-unterstu¨tzt, bei 20°C).
Ge-Schichten zu RA¨tz ≈ 40 nmmin , unabha¨ngig von der Anzahl der Zyklen,
bestimmt worden [196]. Zuna¨chst wird durch HCl das native GeO2 entfernt,
die A¨tzrate des HCl ist dabei sehr gering und vergleichbar mit der A¨tzrate
von Wasser (RA¨tz = 2 nmh [200]). Allerdings wird durch HCl nur GeO2 und
nicht die Ge-Suboxide (GeOx) entfernt [201]. Durch das H2O2 werden die
Suboxide (GeOx) zu GeO2 oxidiert und dabei die Ge-Schicht gea¨tzt.
Da die verwendeten virtuellen Ge-Substrate lediglich eine Ge-Schichtdicke
von dGe = 500nm aufweisen, kann die vorgestellte Reinigung mit H2O2 nicht
verwendet werden. Als Alternative, um nach dem HCl-Reinigungsschritt die
Ge-Oberfla¨che zu oxidieren, wird Ozon (UV-unterstu¨tzt) verwendet, wie es
in Kapitel 5.1.4 beschrieben ist [202]. Durch die Verwendung von Ozon (UV
unterstu¨tzt) wird die Ge-Schicht durch GeO2 passiviert und nicht gea¨tzt.
Tabelle 6.1 zeigt den Ablauf zur Reinigung virtueller Ge-Substrate. Die
Spu¨lung in DI-Wasser wird durchgefu¨hrt, um Reste von HCl zu entfernen.
Im Gegensatz zur HF -Ozon-basierten Reinigung [91, 99] der Si-Substrate
(siehe Kapitel 5.1.4) endet die ex situ Reinigung der virtuellen Ge-Substrate
mit einer durch GeO2 passivierten Oberfla¨che. Dieses GeO2 muss nach dem
Einschleusen in das zur GaAs-Epitaxie verwendete MBE-System desorbiert
werden. Wa¨hrend der thermischen in situ Reinigung findet folgende Reaktion
statt [184, 185]:
GeO2 +Ge↔ 2GeO. (6.1)
Das entstehende GeO ist oberhalb von T = 600 ◦C instabil und desorbiert.
6.1.4 Oberfla¨chenpra¨paration
Nach dem Einschleusen der virtuellen Ge-Substrate wird in situ eine ther-
mische Pra¨paration zur GeO2-Desorption durchgefu¨hrt. Die Proben werden
jeweils fu¨r t = 15 min bei T1 = 440 ◦C, T2 = 620 ◦C und T3 = 660 ◦C
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Abb. 6.1: RHEED-Aufnahmen der Oberfla¨chenpra¨paration von Probe
VS670F. Aufgenommen in [110]- bzw. [-1-10]-Richtung ((a) und (c))
sowie [-110]- bzw. [1-10]-Richtung ((b) und (d)). Bei T1 = 440 ◦C
ist in beiden Richtungen eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che zu
erkennen, wa¨hrend bei T3 = 660 ◦C in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung
(d) ein Aufspalten der Hauptreflexe der 2x1-Rekonstruktion auf-
tritt und eine Ge-Oberfla¨che vorliegt, die u¨berwiegend aus doppel-
atomaren Stufen besteht. Exemplarisch sind die Reflexe indiziert.
direkt vor dem Wachstum pra¨pariert. Dieses Vorgehen ist vergleichbar mit
der Pra¨paration von Ge-Substraten fu¨r die Epitaxie von GaAs [105, 116, 117].
Die Oberfla¨che wird dabei durch RHEED beobachtet, wie es exemplarisch
in Abbildung 6.1 fu¨r ein virtuelles Ge-Substrat mit Fehlschnitt (VS670F)
gezeigt ist. Wa¨hrend bei T1 = 440 ◦C in beiden Richtungen eine 2x1 re-
konstruierte Ge-Oberfla¨che auftritt (Abbildung 6.1 (a) und (b)), die zeigt,
dass das GeO2 bereits gro¨ßtenteils desorbiert ist, ist bei T3 = 660 ◦C ein
Aufspalten der Hauptreflexe in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung erkennbar (Ab-
bildung 6.1 (d)). Zwar sind die 6 Nebenreflexe nur schwach zu erkennen,
was der RHEED-Aufnahme bei dieser hohen Substrattemperatur geschuldet
sein kann, jedoch zeigen die RHEED-Aufnahmen basierend auf den Ergeb-
nissen aus Kapitel 5.2.4, dass eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che mit
u¨berwiegend doppel-atomaren Stufen vorliegt. Die virtuellen Ge-Substrate
ohne Fehlschnitt zeigen bei beiden Temperaturen und in beiden Richtungen
eine 2x1-rekonstruierte Ge-Oberfla¨che, bei der bereits bei T1 = 440 ◦C der
Großteil der GeO2-Desorption passiert ist.
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6.1.5 Wachstumsparameter fu¨r die GaAs-Epitaxie
Bis auf den As4-Partialdruck sind alle Wachstumsparameter fu¨r die GaAs-
Epitaxie gleich. Es ist jeweils eine GaAs-Schicht mit dGaAs ≈ 1µm (RGaAs ≈
0, 78 µmh ) bei TMani = 640 °C auf die virtuellen Substrate gewachsen worden.
Diese Manipulatortemperatur entspricht nach der durchgefu¨hrten Tempe-
raturkalibration einer Substrattemperatur von TSub ≈ 600 °C (siehe Kapi-
tel 6.1.2). Das GaAs-Wachstum ist zuna¨chst mit dem Angebot von As4
gestartet worden, sobald pGaAs den Zielwert erreicht hat (innerhalb weniger
min), ist zusa¨tzlich Ga angeboten worden. Der As4-Partialdruck ist variiert
worden, sodass fu¨r den Prozessdruck 2 · 10−8 torr < pGaAs < 2 · 10−7 torr
gilt. Das entspricht einem Verha¨ltnis der BEP von 10 ≤ VBEP ≤ 50. Ein
vergleichbares VBEP wird durch dieselbe Ziffer am Ende des Probennamens
kenntlich gemacht. Fu¨r die vorliegenden Wachstumsexperimente sind drei
verschiedene VBEP verwendet worden. Bei der ersten GaAs-Schicht konnte
nicht von Beginn an ein ausreichend großer As4-Partialdruck erreicht werden.
Erst nach etwa t = 15 min wurde ein VBEP = max.10 erreicht. Folglich
gilt fu¨r diese Probe VBEP = max.10, pGaAs = 2, 3 · 10−8 torr, kenntlich
gemacht mit -G1. Fu¨r die weiteren Wachstumsprozesse konnte das angege-
bene VBEP von Beginn an gewa¨hrleistet werden. Es gilt fu¨r ein VBEP ≈ 10
mit 8, 0 · 10−8 torr ≤ pGaAs ≤ 9, 5 · 10−8 torr die Kennzeichnung mit -G2
und fu¨r VBEP ≈ 50 mit pGaAs = 1, 4 · 10−7 torr die Kennzeichnung mit
-G3. Das Vorgehen, zuna¨chst mit As4 zu starten, ist an dem verwendeten
MBE-System der etablierte Prozess zum Wachstum von GaAs-Schichten.
Eine Einordnung der Wachstumsbedingungen ist in Kapitel 3.2.2 zu finden,
da sich innerhalb der Literatur bisher kein einheitlicher Ansatz durchgesetzt
hat. Tabelle 6.2 gibt einen U¨berblick u¨ber die hergestellten Proben. Anhand
der Probenbezeichnung kann mit Verweis auf Tabelle 5.3 ru¨ckverfolgt werden,
welches virtuelle Ge-Substrat zu Grunde liegt. Durch die Viertelung der 2
Zoll großen virtuellen Ge-Substrate ko¨nnen auf demselben Substrat mehrere
Wachstumsversuche durchgefu¨hrt werden.
6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten
In diesem Kapitel wird zuna¨chst auf den Wachstumsprozess des GaAs mit
Verweis auf bestehende Literatur eingegegangen. Nachfolgend wird anhand
der strukturellen Charakterisierung mit XRD und TEM der Einfluss des
Fehlschnitts auf die Qualita¨t der GaAs-Schichten gezeigt. Ein in der Lite-
ratur benutztes Kriterium ist das Auftreten bzw. die Unterdru¨ckung von
Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che. Dazu wird jeweils auch die
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Name δkipp pGaAs VBEP
VS670F-G1 6, 1◦ 2, 3 · 10−8 torr max. 10
VS670-G2 0◦ 9, 5 · 10−8 torr ≈ 10
VS670F-G2 6, 1◦ 8, 0 · 10−8 torr ≈ 10
VS630F-G3 6, 1◦ 1, 4 · 10−7 torr ≈ 50
VS630-G3 0◦ 1, 4 · 10−7 torr ≈ 50
Tab. 6.2: Prozessparameter der GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten.
Der As4-Partialdruck ist variiert worden, wa¨hrend die Wachstums-
temperatur TSub ≈ 600 °C und -rate RGaAs ≈ 0, 78 µmh ) bei allen
Proben identisch gewesen ist. Angegeben werden der Prozessdruck
in der Wachstumskammer pGaAs und das Verha¨ltnis des As4- zum
Ga-Fluss VBEP . Die GaAs-Schichten sind mit dGaAs ≈ 1µm her-
gestellt worden.
Nachweismo¨glichkeit von Antiphasengrenzen der beiden benutzten Charakte-
risierungsmethoden erkla¨rt und bewertet.
6.2.1 Wachstumsprozess
Zuna¨chst wird der Wachstumprozess selbst erkla¨rt, um zu dem in Kapitel 3.2.2
vorgestellten Widerspruch bezu¨glich des Wachstumsbeginns (Ga oder As)
Stellung zu nehmen. Einerseits besteht die Mo¨glichkeit, in einer As-gesa¨ttigten
Umgebung mit dem Wachstum zu beginnen [61, 115, 121, 122]. Wa¨hrend
andererseits genauso fu¨r den Beginn des Wachstums mit Ga ([117]) gezeigt
worden ist, dass antiphasengrenzenfreie GaAs-Schichten auf Ge-Substraten
mo¨glich sind. Allerdings ist gezeigt worden, dass Ga die doppel-atomare
Stufung einer Ge(001)-Oberfla¨che fu¨r T ≥ 500 °C aufhebt [123].
Nach der thermischen Pra¨paration wiesen die virtuellen Ge-Substrate mit
Fehlschnitt in den RHEED-Aufnahmen unmittelbar vor dem GaAs-Wachstum
eine schwach erkennbare Aufspaltung der Hauptreflexe in [-110]- bzw. [1-10]-
Richtung auf (siehe Abbildung 6.1 (d)). Daher kann von einer u¨berwiegend
doppel-atomar gestuften Ge-Oberfla¨che ausgegangen werden. Nach O¨ffnen
der As4-Effusionszelle ist die Aufspaltung in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung
schwa¨cher zu erkennen (Abbildung 6.2 (a)), jedoch muss beru¨cksichtigt wer-
den, dass die vorliegenden Beobachtungen unter Rotation der Probe gemacht
worden sind. Daher ist die Beurteilung der RHEED-Aufnahmen durch eine
gewisse Bewegungsunscha¨rfe beeintra¨chtigt. Mit O¨ffnen der Ga-Effusionszelle
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(a) (b) (c)
nach Öffnen As4 nach Öffnen Ga Ende Wachstum
(0,1)
(0,0)
Abb. 6.2: RHEED-Aufnahmen des GaAs-Wachstums. Exemplarisch gezeigt
fu¨r Probe VS630F-G3 in [-110]- bzw. [1-10]-Richtung. (a) Schwach
erkennbare Aufspaltung der Hauptreflexe, die auf eine u¨berwiegend
doppel-atomar gestufte Oberfla¨che hindeutet. (b) Dreidimensiona-
les Wachstum nach O¨ffnen der Ga Effusionszelle. (c) Am Ende des
Wachstums bei TSub ≈ 600 °C ist eine 4x2−α-rekonstruierte GaAs-
Oberfla¨che zu erkennen. Exemplarisch sind die Reflexe indiziert.
setzte instantan Inselbildung ein (Abbildung 6.2 (b)). Entgegen [121, 115], die
unmittelbar nach Wachstumsbeginn eine 4x2-rekonstruierte GaAs-Oberfla¨che
beschreiben, war fu¨r diese Wachstumsprozesse ein Auftreten von Spots
(kreisfo¨rmige Verbreiterung der Reflexe) auf den RHEED-Aufnahmen zu
erkennen, das zuna¨chst auf ein dreidimensionales Wachstum hindeutete. In-
nerhalb weniger Minuten entwickelte sich dann eine 4x2-Rekonstruktion (ohne
Spots), die typisch fu¨r das Wachstum von GaAs unter As-reichen Bedingun-
gen bei der verwendeten Temperatur (TSub ≈ 600 °C) ist [195]. Am Ende
der Wachstumsprozesse war die beschriebene 4x2− α-Rekonstruktion (ohne
Spots, Abbildung 6.2 (c)) bei allen Proben zu erkennen, sodass von einer
glatten GaAs-Schicht auszugehen ist. Ein Unterschied zwischen virtuellen
Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt war nicht mehr zu erkennen. Beim
Abku¨hlvorgang der Proben a¨nderte sich die Oberfla¨chenrekonstruktion fu¨r
T ≤ 470 °C in eine c(4x4)-Rekonstruktion [195]. Um einen qualitativen Ein-
druck der GaAs-Oberfla¨che zu bekommen, sind im Anhang auf Seite 136
REM-Aufnahmen der gewachsenen Schichten (bei Verkippung der Probe)
zu finden. Sa¨mtliche vorliegenden Informationen zu den gewachsenen und
untersuchten Proben sind im Anhang auf Seite 134 aufgefu¨hrt.
Aufgrund der vorliegenden Beobachtungen muss festgehalten werden, dass
trotz A¨nderung des As4-Partialdrucks (Erho¨hung von VBEP ) ein dreidimen-
sionales Wachstum nach O¨ffnen der Ga-Effusionzelle nicht verhindert werden
konnte. Obwohl Wachstumsbedingungen (VBEP ≥ 10) gewa¨hlt worden sind,
die vergleichbar mit denen in der Literatur sind [61, 115, 121, 122]. Um den
Einfluss des Fehlschnitts der virtuellen Ge-Substrate auf die Qualita¨t der
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Abb. 6.3: ω-Messung um den GaAs(002)-Reflex der GaAs-Schichten auf virtu-
ellen Ge-Substraten ohne (in Rot und Orange) und mit Fehlschnitt
(in Schwarz, Grau und Blau). Fu¨r eine einheitliche Darstellung ist
der Schwerpunkt der Messkurven auf den GaAs(002)-Reflex bei
ω = 15, 81° gelegt worden, wa¨hrend die Intensita¨t normiert worden
ist. Die Halbwertsbreite ist anschließend aus der Anna¨herung der
Messkurve durch eine Gauss-Funktion bestimmt worden.
GaAs-Schichten zu beurteilen, werden im Folgenden Ergebnisse der struk-
turellen Charakterisierung vorgestellt. Die zentrale Frage ist dabei, ob die
Ausbildung von Antiphasengrenzen (siehe Kapitel 3.2.2) auch bei virtuellen
Ge-Substraten durch Wahl eines geeigneten Fehlschnitts unterdru¨ckt werden
kann.
6.2.2 Strukturelle Untersuchung
Omega-Messungen Die ω-Messungen um den GaAs(002)-Reflex zeigen
fu¨r die durchgefu¨hrten Wachstumsexperimente eine deutliche Verbreiterung
der Messkurve bei den beiden virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt
(VS670-G2 und VS630-G3). Die Messkurven sind in Abbildung 6.3 dargestellt
und fu¨r eine einheitliche Darstellung ist der Schwerpunkt der Messkurven
auf den GaAs(002)-Reflex bei ω = 15, 81° gelegt worden, wa¨hrend die In-
100
6.2 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Ge-Substraten
tensita¨t normiert worden ist. Die Halbwertsbreite ist anschließend aus der
Anna¨herung der Messkurve durch eine Gauss-Funktion bestimmt worden.
Die Verbreiterung der Halbwertsbreite kann nach der Theorie, beschrieben
in Kapitel 4.2.2, als Hinweis auf eine erho¨hte Anzahl an Defekten gesehen
werden. Die entsprechenden GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten
mit Fehlschnitt, die bei vergleichbarem As4-Partialdruck gewachsen worden
sind, zeigen eine um 25% (VS670F-G2 zu VS670-G2) (VBEP ≈ 10) und um
30% (VS670F-G3 zu VS670-G3) (VBEP ≈ 50) verringerte Halbwertsbreite.
Bei Betrachtung der drei GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten mit
Fehlschnitt fa¨llt auf, dass der As4-Partialdruck (VBEP ) keinen signifikanten
Einfluss auf die vorliegende kristalline Qualita¨t der GaAs-Schichten hat. Denn
die GaAs-Schichten VS670F-G1 (pGaAs = 2, 3 · 10−8 torr, VBEP max.10) und
VS670F-G2 (pAs4 = 8, 0 · 10−8 torr, VBEP ≈ 10) sind beide auf demselben
virtuellen Ge-Substrat gewachsen worden. Sie unterscheiden sich lediglich
in pAs4 , wa¨hrend des Wachstums weisen beide eine sehr a¨hnliche Halb-
wertsbreite (256 arcsec zu 266 arcsec) auf. Dass die GaAs-Schicht VS630F-
G3 (pGaAs = 1, 4 · 10−7 torr, VBEP ≈ 50) eine etwas geringere Halbwerts-
breite mit 225 arcsec aufweist, kann auch auf die deutlich geringere Ober-
fla¨chenrauigkeit Rrms = 1, 4nm des virtuellen Ge-Substrats (verglichen mit
Rrms = 6, 4nm) zuru¨ckgefu¨hrt werden. Denn durch eine vergleichsweise
glatte Oberfla¨che kann GaAs in besserer kristalliner Qualita¨t aufgewachsen
werden, sodass die resultierenden GaAs-Schichten defekta¨rmer sind. Daher
kann gefolgert werden, dass die gemessene Halbwertsbreite aufgrund der
besseren kristallinen Qualita¨t der GaAs-Schicht verringert ist. Deshalb zei-
gen die GaAs-Schichten VS630F-G3 und VS630-G3 (virtuelles Ge-Substrate
mit d ≈ 500nm, Rrms = 1, 4nm) eine geringere Halbwertsbreite als die
GaAs-Schichten VS670F-G1, VS670F-G2 und VS670-G2 auf den du¨nneren
virtuellen Ge-Substraten (d ≈ 300nm, Rrms ≥ 6, 4nm). Ein Einfluss der
Schichtdicke der Ge-Schichten ist anhand der vorliegenden Ergebnisse nicht
abzuleiten.
Um die Ergebnisse besser einordnen zu ko¨nnen, ist anhand der extrahierten
Halbwertsbreiten die Defektdichte ausgehend von 60°-Versetzungen bestimmt
worden. Diese ist in Tabelle 6.3 gezeigt und mit Formel 4.6 aus Kapitel 4.2.2
fu¨r alle Proben bestimmt worden. Da der verwendeten Formel Vereinfa-
chungen zu Grunde liegen (siehe Anhang A auf Seite 128), mu¨ssen diese
fu¨r eine Fehlerabscha¨tzung beru¨cksichtigt werden. So tra¨gt der vorliegende
Versetzungstyp zum Fehler bei, da anstelle von 60°-Versetzungen auch Ver-
setzungen mit Schraubencharakter auftreten ko¨nnen. Es ist jedoch gezeigt
worden, dass der Unterschied des Versetzungstyps fu¨r die Bestimmung der
Defektdichte in GaAs(001)-orientierten Schichten einen vernachla¨ssigbar klei-
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Probe δkipp nd Fehler nd
(°) (·108 cm−2) (·108 cm−2)
VS670F-G1 6,146 2,0 ±0,24
VS670F-G2 6,146 2,1 ±0,23
VS670-G2 ≈ 0, 1 3,9 ±0,43
VS630F-G3 6,148 1,5 ±0,11
VS630-G3 0,056 3,2 ±0,35
Tab. 6.3: Defektdichte der GaAs-Schichten bestimmt aus der jeweiligen Halb-
wertsbreite von ω-Messungen um den GaAs(002)-Reflex, ausgehend
von 60°-Versetzungen [147]. Gezeigt sind die Defektdichten der fu¨nf
hergestellten GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten (siehe
Tabelle 5.3).
nen Einfluss hat [147]. Zusa¨tzlich ergibt sich ein Fehler ausgehend von der
Ungenauigkeit der Schichtdickenbestimmung. Fu¨r alle Proben sind in REM-
und TEM-Untersuchungen die Schichtdicken an Querbru¨chen untersucht
und der Mittelwert aller Messungen bestimmt worden. Der resultierende
Gesamtfehler ist zusa¨tzlich in Tabelle 102 angegeben und betra¨gt ≈ 10%.
Solange also die Bestimmung der Defektdichten innerhalb der Probenserie
konsistent ist, ko¨nnen die Proben untereinander verglichen werden. Dabei
ergibt ein Blick auf die Defektdichten das bereits fu¨r die Halbwertsbreite
diskutierte Bild: Das Wachstum von GaAs auf virtuellen Ge-Substraten
mit Fehlschnitt fu¨hrt zu einer defekta¨rmeren, also qualitativ hochwertigeren
Schicht. In der vorliegenden Untersuchung kann die Defektdichte um den
Faktor ≈ 2 reduziert werden. Genauso ist ein Einfluss des As4-Partialdrucks
auf die Defektdichte nicht nachzuweisen.
Die Defektdichte der virtuellen Ge-Substrate beeinflusst ebenfalls die kristal-
line Qualita¨t der GaAs-Schichten. Denn Durchstoßversetzungen ko¨nnen sich
aus der Ge-Schicht in die GaAs-Schicht fortsetzen (siehe Kapitel 103). Somit
bestimmt die Defektdichte des virtuellen Ge-Substrats die Defektdichte der
GaAs-Schicht mit. Mit zunehmender Schichtdicke kann die Anzahl an Defek-
ten reduziert werden, weil die Wahrscheinlichkeit, dass sich zwei Versetzungen
treffen und auslo¨schen, mit steigender Schichtdicke zunimmt [98]. Jedoch
la¨uft die Erho¨hung der Schichtdicke zur Reduzierung der Defektdichte dem
Bestreben nach mo¨glichst du¨nnen Ge-Schichten (siehe Kapitel 6) entgegen.
Fu¨r einen Vergleich der hier errechneten Defektdichten (1, 5 · 108 cm−2 ≤
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nd < 4 · 108 cm−2) muss beachtet werden, dass es verschiedene Methoden zur
Bestimmung der Defektdichte gibt, so ko¨nnen Defektdichten beispielsweise
durch Defekta¨tzen [203, 204, 205] oder durch TEM-plan-view-Untersuchungen
[30, 126] bestimmt werden. Außerdem wird in der Literatur gro¨ßtenteils
die Defektdichte mit der Anzahl an Durchstoßversetzungen gleichgesetzt,
sodass ein Vergleich mit den aus der Halbwertsbreite von ω-Messungen
berechneten Defektdichten mit einer großen Unsicherheit verbunden ist.
Fu¨r einen quantitativen Vergleich sind in der Literatur Defektdichten von
GaAs(P)-Schichten auf gradierten SiGe-Pufferschichten (auf Si-Substraten
mit 6°-Fehlschnitt) von nd ≈ 1, 2 · 107 cm−2 [30] zu finden. Verglichen mit
den im Rahmen der vorliegenden Dissertation bestimmten Defektdichten,
sind diese um mindestens eine Gro¨ßenordnung geringer und zeigen den Raum
fu¨r Verbesserungen sowohl der gewachsenen GaAs-Schichten als auch der
virtuellen Ge-Substrate.
Transmissionselektronenmikroskopie Eine Mo¨glichkeit, die strukturel-
le Qualita¨t der GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten zu beurteilen, ist
die Unterdru¨ckung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che. Das
Auftreten von Antiphasengrenzen (siehe Abschnitt 2.2.2) kann durch Trans-
missionselektronenmikroskopie wie bei [105, 116, 119, 120, 126] untersucht
werden. Nachfolgend wird eine kurze Einfu¨hrung gegeben, wie Antiphasen-
grenzen mit TEM identifiziert und charakterisiert werden ko¨nnen.
Durch TEM-Aufnahmen im Querschnitt unter −→g ||(002) und −→g ||(00 − 2)
ko¨nnen im Dunkelfeldmodus Antiphasengrenzen sichtbar gemacht werden.
[206]. Gezeigt ist dieses fu¨r das Wachstum von GaP auf Si [207, 208, 209]
und fu¨r das Wachstum von GaAs auf Ge bzw. Si [210, 211, 212]. Auftretende
Antiphasengrenzen zeigen links und rechts der jeweiligen Antiphasengrenze
einen unterschiedlichen Kontrast. Wird der Kontrast nun umgekehrt, indem
der −→g um 180° gedreht wird, a¨ndert sich der Kontrast links und rechts einer
Antiphasengrenze jeweils mit. Fu¨r die Identifikation von Antiphasengrenzen
wird jedoch zum Teil auf die Umkehr des Kontrasts verzichtet und lediglich
auf den oben beschriebenen Kontrastwechsel an einer Antiphasengrenze
verwiesen [57, 58, 120, 126].
Ein Maß, um Antiphasengrenzen zu charakterisieren, ist die Bestimmung
ihrer Ho¨he hAPB [126]. Dabei ist die Ho¨he auftretender Antiphasengrenzen
unabha¨ngig von der Orientierung des TEM-Pra¨parats (Querschnitt) zu den
Stufen (parallel oder orthogonal) [126].
Alle vorliegenden GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten werden aus-
schließlich mit Aufnahmen im Hellfeld- (BF, engl. bright field) und Dunkel-
feldmodus (DF, engl. dark field), bei denen −→g ||(004) ist, untersucht. Da dieser
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Abb. 6.4: Bildausschnitte von TEM-Querschnittsaufnahmen bei 25.000-facher
Vergro¨ßerung und −→g ||(004) der Proben VS630F-G3 und VS630-
G3. (a) Aufnahme im Hellfeldmodus der Probe VS630F-G3. (b)
Aufnahme im Dunkelfeldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen
der Probe VS630F-G3. (c) Aufnahme im Hellfeldmodus der Probe
VS630-G3. Das Auftreten von Antiphasengrenzen ist durch einen
roten Pfeil an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che markiert (d) Aufnahme
im Dunkelfeldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen der Probe
VS630-G3.
−→g parallel zu dem oftmals in der Literatur verwendeten −→g ||(002) ist, sind
die Untersuchungen vergleichbar. Die TEM-Aufnahmen im Dunkelfeldmodus
sind unter Weak-Beam-Bedingungen (WBDF) erstellt worden, da fu¨r diesen
Fall der durch Versetzungen hervorgerufene Kontrast besonders schmal ist
[145]. Die hier gezeigten TEM-Aufnahmen sind exemplarisch ausgewa¨hlt
worden, eine U¨bersicht der fu¨nf gewachsenen GaAs-Schichten im Querbruch
ist im Anhang auf Seite 137 zu finden.
Abbildung 6.4 zeigt exemplarisch TEM-Querschnittsaufnahmen bei 25.000-
facher Vergro¨ßerung der Proben mit Fehlschnitt (VS630F-G3) und ohne
Fehlschnitt (VS630-G3). Aus den Aufnahmen im BF (Abbildung 6.4 (a) und
(c)) wird deutlich, dass bei beiden Proben scharfe Grenzfla¨chen vorliegen.
Sowohl die Si/Ge-Grenzfla¨che als auch die GaAs/Ge-Grenzfla¨che sind abrupt.
An der Si/Ge-Grenzfla¨che sind Spannungsfelder zu erkennen, die auf das
entstandene Versetzungsnetzwerk aus 90°-Versetzungen zum Ausgleich der
Gitterfehlpassung zwischen Si und Ge (f = 4, 2%) zuru¨ckzufu¨hren sind [89].
Insbesondere durch Betrachtung der entsprechenden DF-Aufnahmen (Abbil-
dung 6.4 (b) und (d)) an derselben Position wird das Versetzungsnetzwerk an
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Abb. 6.5: TEM-Querschnittsaufnahmen der GaAs/Ge-Grenzfla¨che bei 25.000-
facher Vergro¨ßerung und −→g ||(004) (Proben VS630F-G3 (oben, mit
Fehlschnitt) und VS630-G3 (unten, ohne Fehlschnitt)). (a) Auf-
nahme im Hellfeldmodus der Probe VS630F-G3. (b) Aufnahme
im Dunkelfeldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen der Probe
VS630F-G3. (c) Aufnahme im Hellfeldmodus der Probe VS630-G3.
Das Auftreten von Antiphasengrenzen ist durch einen roten Pfeil
an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che markiert (d) Aufnahme im Dunkel-
feldmodus unter Weak-Beam-Bedingungen der Probe VS630-G3.
Durch rote Pfeile sind Antiphasengrenzen markiert, tu¨rkise Pfeile
markieren Versetzungen (zum Beispiel Durchstoßversetzungen).
der Si/Ge-Grenzfla¨che deutlich. Außerdem sind Durchstoßversetzungen zu er-
kennen, die an der Si/Ge-Grenzfla¨che entstehen und sich in die GaAs-Schicht
fortsetzen (Abbildung 6.4 (a) und (b)). Das Auftreten von Antiphasengrenzen
an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che kann anhand dieser Aufnahmen nicht beurteilt
werden. Wa¨hrend die Probe mit Fehlschnitt (Abbildung 6.4 (a)) keine Struk-
turen zeigt, sind bei der Probe ohne Fehlschnitt deutlich Strukturen an der
GaAs/Ge-Grenzfla¨che zu erkennen, die durch Antiphasengrenzen verursacht
werden ko¨nnen (markiert durch einen roten Pfeil in Abbildung 6.4 (c)).
Um zu kla¨ren, ob es sich bei den auftretenden Strukturen an der GaAs/Ge-
Grenzfla¨che um Antiphasengrenzen handelt, wird in Abbildung 6.5 die
GaAs/Ge-Grenzfla¨che (25.000-fache Vergro¨ßerung) dieser beiden Proben
105
6 GaAs-Epitaxie auf virtuellen Germaniumsubstraten
detaillierter betrachtet (VS630F-G3 und VS630-G3). Dabei zeigt Abbil-
dung 6.5 (a) und (b) die Probe mit Fehlschnitt und Abbildung 6.5 (c) und
(d) die Probe ohne Fehlschnitt. An der Probe mit Fehlschnitt sind zuna¨chst
exemplarisch Versetzungen durch tu¨rkise Pfeile markiert. Teilweise haben
diese Versetzungen ihren Ursprung in der Ge-Schicht, durchstoßen diese und
setzen sich in der GaAs-Schicht fort. Diese Versetzungen sind deutlicher
in DF-Aufnahmen zu erkennen. Der Vergleich zur Probe ohne Fehlschnitt
(Abbildung 6.5 (c) und (d)) zeigt ebenfalls Durchstoßversetzungen, die sowohl
in BF- als auch in DF-Aufnahmen zu sehen sind (tu¨rkise Pfeile).
Jedoch werden bei der Aufnahme im BF Strukturen deutlich, die auf Anti-
phasengrenzen zuru¨ckzufu¨hren sind. Bei diesen wird die oben beschriebene
Kontrasta¨nderung links und rechts der entsprechenden Antiphasengrenze
deutlich. Die exemplarisch mit roten Pfeilen markierten Antiphasengrenzen
verlaufen in {111}-Ebenen. Wegen der A¨nderung der Bindungsla¨nge von
Ga-As- zu Ga-Ga- und As-As-Bindungen wird das Kristallgitter lokal gesto¨rt
und elastische Verspannung entsteht [104], wodurch Antiphasengrenzen in
den TEM-Aufnahmen eine Kontrasta¨nderung hervorrufen. Die hier gezeigten
Antiphasengrenzen weisen eine Kontrasta¨nderung links und rechts der Anti-
phasengrenze auf. Zusa¨tzlich ist erkennbar, dass neben Antiphasengrenzen
mit hAPB ≈ 50nm an der Grenzfla¨che viele deutlich kleinere und folglich
nur schwach erkennbare Antiphasengrenzen zu finden sind. Antiphasengren-
zen, die in {110}-Ebenen verlaufen, sind an dieser Stelle nicht zu finden,
obwohl dieser Typ von Antiphasengrenzen energetisch am gu¨nstigsten ist
und daher bevorzugt ausgebildet wird [56]. Antiphasengrenzen, die zuna¨chst
in {110}-Ebenen verlaufen und dann in {112}-oder {113}-Ebenen abknicken
und weiterlaufen, sind bei diesem Bild ebenfalls nicht gefunden worden.
Die beschriebene Kontrasta¨nderung links und rechts einer Antiphasengrenze
wird in Abbildung 6.6 bei 100.000-facher Vergro¨ßerung im BF besonders
deutlich. Die Probe VS630F-G3 (mit Fehlschnitt) (Abbildung 6.6 (a)) zeigt
neben einer aus der Ge-Schicht kommenden Durchstoßversetzung (tu¨rkiser
Pfeil) noch Antiphasengrenzen, die in {110}-Ebenen verlaufen. Diese Anti-
phasengrenzen sind die einzigen, die in allen TEM-Aufnahmen der Probe
VS630F-G3 (mit Fehlschnitt) zu finden waren. Da die Antiphasengrenzen in
einer {110}-Ebene verlaufen, ko¨nnen sie sich nicht selber auslo¨schen, jedoch
enden sie hier an der Durchstoßversetzung, die aus der Ge-Schicht kommt.
Die Probe VS630-G3 (ohne Fehlschnitt) in Abbildung 6.6 (b) zeigt hingegen
deutlich erkennbare Antiphasengrenzen an der Grenzfla¨che. Diese verlaufen
in {111}-Ebenen und weisen die beschriebene Kontrasta¨nderung von hell zu
dunkel auf. Exemplarisch sind diese mit einem roten Pfeil markiert, durch
den Verlauf in {111}-Ebenen treffen sich diese.
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Abb. 6.6: TEM-Querschnittsaufnahmen der GaAs/Ge-Grenzfla¨che bei
100.000-facher Vergro¨ßerung im Hellfeldmodus und −→g ||(004). (a)
Probe VS630F-G3 (mit Fehlschnitt). Der tu¨rkise Pfeil kennzeichnet
eine aus der Ge-Schicht kommende Durchstoßversetzung. (b) Probe
VS630-G3 (ohne Fehlschnitt). Durch rote Pfeile sind Antiphasen-
grenzen markiert.
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Die TEM-Aufnahmen der untersuchten GaAs-Schichten weisen u¨berwiegend
Antiphasengrenzen auf, die in {111}-Ebenen verlaufen. Antiphasengrenzen,
die in {110}-Ebenen bis zur Grenzfla¨che laufen, sind nicht gefunden worden,
ko¨nnen aber aufgrund der limitierten Statistik vom TEM-Untersuchungen
nicht ausgeschlossen werden. Wie exemplarisch gezeigt worden ist (Abbil-
dung 6.6 (b)), ko¨nnen sich zwei Antiphasengrenzen treffen und gegenseitig
auslo¨schen [56, 57, 58, 59]. Rubel [56] stellt fu¨r die verschiedenen Ebenen,
in denen Antiphasengrenzen in GaAs verlaufen ko¨nnen, rein theoretische Bil-
dungsenergien vor. Demnach ist die Ausbildung von Antiphasengrenzen, die
in {110}-Ebenen verlaufen (E = 28 meV
A˚2
), energetisch gu¨nstiger als der Typ,
bei dem Antiphasengrenzen in {111}-Ebenen (E = 43 meV
A˚2
) verlaufen. Die
Ausbildungsenergie in {112}- bzw. in {113}-Ebenen mit jeweils (E = 39 meV
A˚2
)
ist unwesentlich kleiner als die von {111}-Ebenen. Die Bildungsenergien von
Rubel [56] widersprechen nicht nur den hier gezeigten Ergebnissen, dass
Antiphasengrenzen vorwiegend in {111}-Ebenen verlaufen. Sondern sie wider-
sprechen auch der Literatur, in der fu¨r vergleichbare Untersuchungen ebenfalls
hauptsa¨chlich sich auslo¨schende Antiphasengrenzen (in {111}-Ebenen verlau-
fend) gezeigt werden [57, 58, 120, 126]. Aufgrund dieser Tatsache ko¨nnen die
theoretischen Bildungsenergien von Rubel [56] lediglich ein Anhaltspunkt
fu¨r die Ausbildung von Antiphasengrenzen sein.
Die GaAs-Schichten, die auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt ge-
wachsen worden sind, weisen bis auf Probe VS670F-G1 nur vereinzelt Anti-
phasengrenzen auf. Zwar ist die Statistik durch TEM-Untersuchungen stark
limitiert, jedoch wird bei dem Vergleich der GaAs-Schichten auf dem vir-
tuellen Ge-Substrat VS670F der Unterschied deutlich. In Abbildung 6.7
werden die Proben VS670F-G1 und VS670F-G2 gezeigt, die sich nur in
dem gewa¨hlten As4-Partialdruck unterscheiden. Wa¨hrend bei Probe VS670F-
G1 (Abbildung 6.7 (a)) VBEP erst wa¨hrend der ersten t = 15 min Pro-
zesszeit auf VBEP max.10 anstieg, betrug bei Probe VS670F-G2 (Abbil-
dung 6.7 (b)) VBEP von Beginn an VBEP ≈ 10 (pGaAs = 8 · 108 torr). Beide
Proben unterscheiden sich nicht nur in dem Auftreten von Antiphasengren-
zen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che, sondern weisen auch eine unterschiedliche
Ge-Schichtdicke auf. Wa¨hrend Probe VS670F-G1 eine wellige GaAs/Ge-
Grenzfla¨che mit dGe ≈ 200nm aufweist, zeigt Probe VS670F-G2 (Abbil-
dung 6.7 (b)) eine glatte GaAs/Ge-Grenzfla¨che und eine Ge-Schichtdicke
von dGe ≈ 300nm. Dieser Dickenunterschied der Ge-Schicht kann nicht
durch den Wachstumsprozess der Ge-Schicht selbst erkla¨rt werden, da es
sich um dasselbe virtuelle Ge-Substrat handelt. Es ist auf einem 2”-Substrat
hergestellt worden und anschließend geviertelt worden, sodass beide GaAs-
Wachstumsprozesse auf demselben virtuellen Ge-Substrat durchgefu¨hrt wor-
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(a)
(b)
Abb. 6.7: TEM-Querschnittsaufnahmen im Hellfeldmodus der Proben
VS670F-G1 und VS670F-G2 bei 25.000-facher Vergro¨ßerung und−→g ||(004). Beiden Proben liegt dasselbe virtuelle Ge-Substrat
VS670F zu Grunde. (a) Bei Probe VS670F-G1 ist GaAs mit einem
variierenden VBEP (zu Beginn pGaAs = 2 · 108 torr) gewachsen
worden. (b) Bei Probe VS670F-G2 ist GaAs mit einem VBEP ≈ 10
(pGaAs = 8 · 108 torr) gewachsen worden.
den sind. Eine Erkla¨rungsmo¨glichkeit, die das Auftreten von Antiphasengren-
zen und die abweichende Ge-Schichtdicke dGe erkla¨ren kann, ist das A¨tzen
von Ge durch Ga. Dadurch, dass der As4-Partialdruck zu Wachstumsbeginn
zu gering ist, kann mit O¨ffnen der Ga-Blende ankommendes Ga nicht in
ausreichendem Maße an As gebunden werden. Es bilden sich Ga-Tropfen auf
der Ge-Oberfla¨che, die aufgrund der Lo¨slichkeit von Ge in Ga die Ge-Schicht
a¨tzen [213]. Es ist bekannt, dass lokales A¨tzen mit Ga-Tropfen auf Si be-
nutzt wird, um Strukturen im Nanometerbereich zu erzeugen (zum Beispiel
Lo¨cher [214, 215] und Nanodra¨hte [216]). Fu¨r Ga-Tropfen auf einer Ge(111)-
orientierten Oberfla¨che ist gezeigt worden, dass oberhalb von T ≥ 302 °C
gleichzeitig Segregation von Ge in Ga und umgekehrt auftritt [213].
Das Auftreten von Antiphasengrenzen bei einem virtuellen Ge-Substrat mit
Fehlschnitt (VS670F-G1) zeigt, dass der As4-Partialdruck (VBEP ) einen
Einfluss auf die Ausbildung von Antiphasengrenzen hat. In den vorliegenden
Untersuchungen ko¨nnen nahezu vollsta¨ndig antiphasengrenzenfreie GaAs-
Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ab VBEP ≈ 10 (pGaAs ≥ 8 · 108 torr)
gewachsen werden.
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Bewertung der strukturellen Charakterisierung Um die gewachse-
nen GaAs-Schichten zu bewerten, sind die auftretenden Antiphasengrenzen
hinsichtlich ihrer Ho¨he hAPB charakterisiert worden (analog zu [126]). Ab-
bildung 6.8 zeigt die Auswertung der Ho¨he in einem Boxplot aus den zu
allen Proben vorliegenden TEM-Aufnahmen im Querschnitt, die Messun-
genauigkeit betra¨gt dabei maximal 2 nm. Die Anzahl der ausgewerteten
Antiphasengrenzen ist zusa¨tzlich angegeben. Dabei ist zu beachten, dass die
Antiphasengrenzen vorwiegend in {111}-Ebenen verlaufen und somit jeder
Messpunkt n aus zwei sich treffenden Antiphasengrenzen besteht. Im Boxplot
wird in der Box selber neben dem Mittelwert (quadratisches Symbol) und
dem Median (horizontale Linie in der Box) angegeben, in welchem Bereich
50% der erhobenen Daten liegen, sie wird also durch das obere und das
untere Quartil begrenzt. Die La¨nge der Box ist dabei der Interquartilsab-
stand. Die Whisker stellen außerhalb der Box liegende Werte mit einem
1,5-fachen Interquartilsabstand dar. Werte, die außerhalb dieses Bereiches
liegen, werden als Ausreißer bezeichnet. An der Auswertung der vorliegenden
Ho¨hen der Antiphasengrenzen hAPB kann der Einfluss des Fehlschnitts deut-
lich abgelesen werden. Fu¨r alle Proben ist die Grenzfla¨che auf mindestens
4 µm La¨nge untersucht worden. Die beiden GaAs-Schichten auf virtuellen
Ge-Substraten mit Fehlschnitt haben in der TEM-Auswertung kaum Anti-
phasengrenzen gezeigt, daher ist der Interquartilsabstand der jeweiligen Box
auch auf wenige nm beschra¨nkt. Diese beiden Proben (VS670F-G2 (grau,
VBEP ≈ 10) und VS630F-G3 (blau, VBEP ≈ 50)) sind bei einem ho¨heren
As4-Partialdruck gewachsen worden. Die beiden Referenzproben, die bei
entsprechenden Wachstumsbedingungen auf virtuellen Ge-Substraten ohne
Fehlschnitt hergestellt worden sind (VS670-G2 (rot) und VS630-G3 (orange))
zeigen beide deutlich Antiphasengrenzen. Die durchschnittliche Ho¨he betra¨gt
fu¨r Erstere hAPB ≈ 59nm und fu¨r Zweitere hAPB ≈ 52nm, allerdings sind
bei beiden Proben Ausreißer mit Ho¨hen der auftretenden Antiphasengrenzen
von bis zu hAPB ≈ 200nm zu finden.
Der Vergleich der Proben mit denselben Wachstumsbedingungen (-G2 und
-G3) unterstu¨tzt somit die Ergebnisse der Charakterisierung der GaAs-
Schichten durch ω-Messungen. Durch die Wahl eines virtuellen Ge-Substrats
mit Fehlschnitt kann die Ausbildung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-
Grenzfla¨che weitestgehend unterdru¨ckt werden. In Probe VS630F-G3 (blau),
gewachsen bei VBEP ≈ 50, konnte lediglich eine einzige Antiphasengrenze in
allen untersuchten TEM-Aufnahmen gefunden werden.
Allerdings gibt es einen deutlichen Unterschied zu den Ergebnissen der
ω-Messungen. Bei diesen zeigten die GaAs-Schichten auf Substraten mit Fehl-
schnitt (VS670F-G1 (schwarz),VS670F-G2 (grau) und VS630F-G3 (blau))
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Abb. 6.8: Statistische Auswertung der TEM-Aufnahmen im Querschnitt. Box-
plot der ausgewerteten Antiphasengrenzen in der GaAs-Schicht
hinsichtlich ihrer Ho¨he. GaAs auf virtuellen Substraten mit Fehl-
schnitt in Schwarz, Grau und Blau dargestellt, auf Substraten ohne
Fehlschnitt in Rot und Orange dargestellt. Im Boxplot wird in
der Box selber neben dem Mittelwert (quadratisches Symbol) und
dem Median (horizontale Linie in der Box) angegeben, in welchem
Bereich 50% der erhobenen Daten liegen, sie wird also durch das
obere und das untere Quartil begrenzt. Die La¨nge der Box ist
dabei der Interquartilsabstand. Die Whisker stellen außerhalb der
Box liegende Werte mit einem 1,5-fachen Interquartilsabstand dar.
Werte, die außerhalb dieses Bereiches liegen, werden als Ausreißer
bezeichnet. Unter dem Probennamen ist die Anzahl der ausge-
werteten Antiphasengrenzen zusa¨tzlich angegeben. Dabei ist zu
beachten, dass die Antiphasengrenzen vorwiegend in {111}-Ebenen
verlaufen und somit jeder Messpunkt n aus zwei sich treffenden
Antiphasengrenzen besteht.
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eine vergleichbare Halbwertsbreite der ω-Messungen und dementsprechend
auch der Defektdichte. Die Probe VS630F-G3 (blau) wies dabei die gerings-
te Defektdichte mit nd = 1, 5 · 108 cm−2 auf, jedoch war kein Einfluss des
unterschiedlichen As4-Partialdrucks (VBEP ) zu erkennen. Die Auswertung
der TEM-Aufnahmen im Querschnitt zeigt nun einen deutlichen Einfluss
des As4-Partialdrucks (VBEP ) auf die Ausbildung von Antiphasengrenzen.
Die beiden GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt,
die bei einem ho¨heren As4-Partialdruck (VBEP ≥ 10, pGaAs ≥ 8 · 108 torr)
gewachsen worden sind (VS670F-G2 (grau) und VS630F-G3 (blau)), weisen
kaum Antiphasengrenzen auf. Dahingegen zeigt die GaAs-Schicht mit ge-
ringerem As4-Partialdruck (VBEP < 10) ein deutliches Auftreten mit einer
durchschnittlichen Ho¨he von hAPB ≈ 65nm. Der ”scheinbare” Widerspruchzwischen den Ergebnissen der beiden Methoden (ω-Messungen und TEM)
kann durch die Unterschiede in der Messmethodik erkla¨rt werden. Dieser
la¨sst den Schluss zu, dass die Charakterisierung der GaAs-Schichten mit
XRD (durch ω-Messungen) keine Aussage u¨ber die GaAs/Ge-Grenzfla¨che
und das Auftreten von Antiphasengrenzen zula¨sst. Antiphasengrenzen fu¨hren
folglich nicht zu einem signifikanten Beitrag der Halbwertsbreite (ι2kipp und
ι2zerr), was auf ihren Einfluss auf das Gitter zuru¨ckgefu¨hrt werden kann.
Wa¨hrend Defekte wie 60°- und 90°-Versetzungen Burgersvektoren mit ei-
ner La¨nge von b60° ≈ 0, 4nm (bezogen auf GaAs(001)-orientierte Schichten)
aufweisen, betra¨gt die Variation der Bindungsla¨nge in einer Antiphasengren-
ze, in der statt Ga-As-Bindungen Ga-Ga- und As-As-Bindungen auftreten,
nur ≈ 0, 01 nm20 [207]. Dadurch wird das Kristallgitter lokal gesto¨rt und
eine elastische Verspannung entsteht, die in TEM-Aufnahmen sichtbar ist
[104, 207]. Im Gegensatz zu einem Defekt, der weitreichende Spannungsfelder
erzeugt, ist die A¨nderung der Bindungsla¨nge in einer Antiphasengrenze und
die daraus resultierende Gitterverzerrung ιzerr zu gering, um mit XRD nach-
gewiesen zu werden. Dadurch, dass sich Antiphasengrenzen, die in {111}-,
{112}- und {113}-Ebenen verlaufen, auslo¨schen ko¨nnen [56, 57, 58, 59], sind
diese auch gro¨ßtenteils auf den Grenzfla¨chenbereich beschra¨nkt. In den un-
tersuchten GaAs-Schichten traten u¨berwiegend Antiphasengrenzen auf, die
sich bereits nach d ≈ 100nm ausgelo¨scht haben und somit keinen Einfluss
mehr auf den Rest der GaAs-Schicht hatten. In der Literatur finden sich
vergleichbare Untersuchungen, die ebenfalls hauptsa¨chlich sich auslo¨schende
Antiphasengrenzen (in {111}-Ebenen verlaufend) zeigen [57, 58, 120, 126].
20Die kovalenten Bindungsradii von Ga und As sind rGa = 0, 126nm und rAs = 0, 117nm
[207].
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Abb. 6.9: Photolumineszenz-Spektren der Probe VS630F-G3 (mit Fehl-
schnitt) bei T = 5K. Dargestellt sind die Spektren fu¨r verschiedene
Leistungen mit einem Versatz in der Intensita¨tsachse.
6.2.3 Photolumineszenz-Spektroskopie
Die GaAs-Schichten auf den virtuellen Ge-Substraten VS630F und VS630
sind durch Photolumineszenz-Spektroskopie verglichen worden. Wa¨hrend
die strukturelle Charakterisierung bei Probe VS630F-G3 (mit Fehlschnitt)
die geringste Halbwertsbreite aller untersuchten Proben gezeigt hat und
nur eine Antiphasengrenze identifiziert werden konnte, ist VS630-G3 die
Referenzprobe (ohne Fehlschnitt) dazu. Bei dieser konnten Antiphasengrenzen
an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che identifiziert werden.
Die PL-Untersuchung ist mit einer Anregungswellenla¨nge von λ = 780nm
durchgefu¨hrt worden. Dabei sind fu¨r beide Proben leistungsabha¨ngige Spek-
tren bei T = 5K aufgenommen worden. Die gezeigten Spektren sind in-
tensita¨tsnormiert und der Messhintergrund ist abgezogen worden. In Abbil-
dung 6.9 (VS630F-G3, mit Fehlschnitt) und Abbildung 6.10 (VS630-G3, ohne
Fehlschnitt) werden die integrierten Intensita¨ten fu¨r vergleichbare Leistungen
gezeigt. Zur besseren Darstellung sind die Spektren bei verschiedener Leistung
mit einem Y-Versatz dargestellt. Zu beachten ist, dass zwar die normierten
Intensita¨ten gezeigt werden, jedoch das Signal der Probe mit Fehlschnitt
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(b) ohne Fehlschnitt (T = 5 K)
Abb. 6.10: Photolumineszenz-Spektren der Probe VS630-G3 (ohne Fehl-
schnitt) bei T = 5K. Dargestellt sind die Spektren fu¨r verschie-
dene Leistungen mit einem Versatz in der Intensita¨tsachse.
um mindestens Faktor ≥ 10 gro¨ßer als das der Probe ohne Fehlschnitt war.
Die geringere Gesamtintensita¨t bei der Probe ohne Fehlschnitt kann auf das
Auftreten von Antiphasengrenzen zuru¨ckgefu¨hrt werden. Denn die in den An-
tiphasengrenzen auftretenden Ga-Ga- und As-As-Bindungen sind elektrisch
aktive Defekte, die zu nichtstrahlender Rekombination fu¨hren [26, 101].
In beiden untersuchten Proben ist ein Intensita¨tsmaximum bei Energien
E < 1, 5 eV deutlich zu erkennen. Die Intensita¨tsmaxima der beiden Proben
sind jeweils durch eine Gauss-Funktion angena¨hert und hinsichtlich ihres
Schwerpunkts xc und der Halbwertsbreite FWHM ausgewertet worden. Der
Schwerpunkt des Signals der Probe mit Fehlschnitt (VS630F-G3) nimmt
mit steigender Leistung von 1, 451 eV ≤ xc ≤ 1, 454 eV zu (blueshift21). Der
Schwerpunkt der Probe ohne Fehlschnitt (VS630-G3) hingegen ist konstant
bei xc = 1, 485 eV .
Die Bandlu¨cke von GaAs bei T = 5K (T = −268, 15 °C) betra¨gt Eg =
1, 51 eV [217]. Daher ist fu¨r GaAs von einer Absorptionskante infolge von
21Mit blueshift (Blauverschiebung) wird eine Verschiebung zu ho¨heren Energien, also
ku¨rzeren Wellenla¨ngen, bezeichnet.
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Band-zu-Band-Rekombination (gebundener Exzitonen) bei E ≈ 1, 519 eV
auszugehen [218, 219]. Die untersuchten Proben zeigen hingegen Inten-
sita¨tsmaxima bei deutlich kleineren Energien. Dieses kann auf Diffusion
von Ge in das GaAs zuru¨ckgefu¨hrt werden [57, 220]. Die auftretenden Inten-
sita¨tsmaxima bei xc ≈ 1, 45 eV (mit Fehlschnitt) bzw. xc = 1, 485 eV (ohne
Fehlschnitt) sind auf den e−Ge0As- (freie Elektronen zu Akzeptor) und den
Ge0Ga−Ge0As- (Donator zu Akzeptor) U¨bergang zuru¨ckzufu¨hren [220, 221]. In
der Literatur ist dieser U¨bergang fu¨r GaAs-Schichten, die auf Ge-Substraten
gewachsen worden sind, bei E ≈ 1, 476 eV gezeigt worden. Dieser U¨bergang
entspricht einer Bindungsenergie von Ge in GaAs von EB = 43 meV [221],
bezogen auf die Absorptionskante bei E ≈ 1, 519 eV . Die beiden hier un-
tersuchten Proben zeigen hingegen eine abweichende Energiedifferenz zur
Absorptionskante (=Bindungsenergie EB) von EB ≈ 65 meV (mit Fehl-
schnitt) und EB = 34 meV (ohne Fehlschnitt). Dass die hier bestimmten
Bindungsenergien von dem in der Literatur gezeigten Wert abweichen, kann
auf Verspannung der GaAs-Schichten zuru¨ckgefu¨hrt werden. Denn durch
Verspannung ko¨nnen ebenfalls Sto¨rstellen entstehen, die die Bandstruktur
und somit energetische U¨berga¨nge beeinflussen [165].
Weiterhin kann die Halbwertsbreite FWHM zur Charakterisierung der struk-
turellen Qualita¨t der GaAs-Schichten herangezogen werden. Betrachtet wird
weiterhin das Intensita¨tsmaximum bei xc ≈ 1, 45 eV (mit Fehlschnitt) bzw.
xc = 1, 485 eV (ohne Fehlschnitt). Die Halbwertsbreite der Probe mit Fehl-
schnitt (VS630F-G3) betra¨gt bei den gezeigten Leistungen FWHM ≈ 9meV .
Die Halbwertsbreite der Probe ohne Fehlschnitt (VS630-G3) betra¨gt bei den
gezeigten Leistungen FWHM ≈ 14meV . Die erho¨hte Halbwertsbreite der
Probe ohne Fehlschnitt ist wiederum ein Beleg fu¨r die schlechtere strukturelle
Qualita¨t infolge des Auftretens von Antiphasengrenzen. In der Literatur sind
Halbwertsbreiten aus PL-Untersuchungen fu¨r diesen U¨bergang (e − Ge0As
(freie Elektronen zu Akzeptor) und Ge0Ga−Ge0As (Donator zu Akzeptor)) bei
T = 4, 2K gezeigt [222]. Fu¨r GaAs-Schichten, die auf Ge-Susbtraten gewach-
sen worden sind, werden gro¨ßere Halbwertsbreiten fu¨r antiphasengrenzenfreie
Schichten von FWHM ≈ 15meV gezeigt [222].
In beiden Proben tritt jeweils ein weiteres Intensita¨tsmaximum bei E ≈
1, 485 eV (mit Fehlschnitt) und E ≈ 1, 535 eV (ohne Fehlschnitt) auf. Aller-
dings ist dieses zweite Intensita¨tsmaximum bei der Probe mit Fehlschnitt
leistungsabha¨ngig (siehe Abbildung 6.9), wa¨hrend es bei der Probe ohne
Fehlschnitt (siehe Abbildung 6.10) nicht leistungsabha¨ngig ist. Dieses zweite
Maximum entspricht dem energetisch na¨chstho¨heren U¨bergang (beispielsweise
gebundener Exzitonen [219]), der mit zunehmender Leistung angeregt wird.
Dass dieser bei der Probe ohne Fehlschnitt nicht leistungsabha¨ngig ist, kann
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Entfernung zur GaAs/Ge-Grenzfläche (nm)
 600°C Ge in GaAs
 650°C Ge in GaAs
 600°C Ga in Ge
 650°C Ga in Ge
Abb. 6.11: Diffusionsprofile von Ge in GaAs (in Schwarz und Grau) und
von Ga in Ge (in Rot und Hellrot) aus unerscho¨pflicher Quelle.
Gezeigt wird der Verlauf der Konzentration c u¨ber der Entfernung
zur GaAs/Ge-Grenzfla¨che fu¨r eine Diffusionszeit von t = 80 min.
Dabei sind jeweils zwei verschiedene Temperaturen angenommen
worden, T = 600 °C und T = 650 °C.
ein Zeichen fu¨r die schlechtere strukturelle Qualita¨t der GaAs-Schicht sein.
Das bedeutet, dass aufgrund der auftretenden Defekte in der GaAs-Schicht
eine Vielzahl an Rekombinationspfaden existiert, sodass bevor der energetisch
niedrigste Rekombinationspfad abgesa¨ttigt ist, bereits ein energetisch ho¨herer
zur Rekombination beitra¨gt. Dieses Ergebnis besta¨tigt auch die eingangs
erwa¨hnte Beobachtung, dass die Intensita¨t der Probe mit Fehlschnitt um
mindestens Faktor ≥ 10 gro¨ßer gewesen ist.
Die vorliegenden PL-Untersuchungen zeigen den Einfluss des Fehlschnitts der
virtuellen Ge-Substrate und unterstu¨tzen die Ergebnisse der strukturellen
Charakterisierung. Die Probe mit Fehlschnitt, in der kaum Antiphasengrenzen
auftreten, zeigt eine deutlich bessere strukturelle Qualita¨t als die Probe mit
Antiphasengrenzen (ohne Fehlschnitt). Folglich zeigen die PL-Untersuchungen,
dass die GaAs-Schicht auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehlschnitt
defekta¨rmer ist und eine ho¨here kristalline Qualita¨t aufweist.
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Abscha¨tzung der Diffusion Beide untersuchten Proben zeigen eine Ver-
schiebung der Intensita¨tsmaxima zu deutlich kleineren Energien als der
Absorptionskante von GaAs infolge von Band-zu-Band-Rekombination (ge-
bundener Exzitonen) bei E ≈ 1, 519 eV [218, 219]. Mit Verweis auf bestehende
Vero¨ffentlichungen ist dieses Verhalten auf Diffusion von Ge in das GaAs
zuru¨ckgefu¨hrt worden [57, 220]. Um abzuscha¨tzen ob dieser Effekt alleine
durch Diffusion begru¨ndet werden kann, wird die Diffusion von Ge in GaAs
und von Ga in Ge betrachtet.
Mit dem 2. Fick’schen Gesetz kann das Profil fu¨r die Konzentration von Ge in
der GaAs-Schicht (cGe) und von Ga in der Ge-Schicht (cGa) abgescha¨tzt wer-
den. Wenn die Ge-Schicht bzw. das Ga in der GaAs-Schicht als unerscho¨pfliche
Quellen angenommen werden, gilt fu¨r die Konzentration im Abstand x zur
Grenzfla¨che und der Zeit t [91]:
c(x, t) = c0(1− erf( x√
Dt
)). (6.2)
Im Fall einer unerscho¨pflichen Quelle betra¨gt c0,Ge = 4, 4 · 1022 cm−3 und
c0,GaAs = 4, 42 · 1022 cm−3. Außerdem ist erf die gaußsche Fehlerfunktion.
Fu¨r die Diffusionskonstante von Ge in GaAs gilt folgende Funktion [223]
D(T ) = 1, 6 · 10−5e−2,06 eVkT (6.3)
im Temperaturbereich von 650 °C ≤ T ≤ 800 °C. Da die Wachstumstempe-
ratur fu¨r die GaAs-Schichten T ≈ 600 °C betrug, wird Formel 6.3 fu¨r diese
Temperatur extrapoliert. Es ergeben sich folglich folgende Diffusionskon-
stanten fu¨r die Diffusion von Ge in GaAs: D(600 °C) = 2, 1 · 10−17 cm2s und
D(650 °C) = 9, 1 · 10−17 cm2s . Fu¨r die Diffusionskonstante von Ga in Ge gilt:
D(600 °C) = 7 · 10−18 cm2s und D(650 °C) = 1 · 10−16 cm
2
s [224].
Wird fu¨r die Zeit t die Wachstumsdauer der GaAs-Schicht von t = 80 min
festgelegt, so ergeben sich die in Abbildung 6.11 gezeigten Diffusionsprofile





Mit den oben angefu¨hrten Werten ergeben sich Diffusionsla¨ngen lD fu¨r Ge in
GaAs von lD ≈ 31nm bei T = 600 °C und lD ≈ 66nm bei T = 650 °C. Fu¨r
die Diffusion von Ga in Ge ergeben sich Diffusionsla¨ngen lD von lD ≈ 18nm
bei T = 600 °C und lD ≈ 69nm bei T = 650 °C. Folglich werden durch eine
Erho¨hung der Temperatur auf T = 650 °C deutlich gro¨ßere Diffusionsla¨ngen
(lD > 60 nm) erreicht. Da allerdings das Wachstum der GaAs-Schichten bei
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T ≈ 600 °C durchgefu¨hrt worden ist, zeigt die vorgestellte Abscha¨tzung der
Diffusion einen auf die Grenzfla¨che beschra¨nkten Effekt. Bei GaAs-Schichten,
die dGaAs ≈ 1µm Schichtdicke aufweisen, sollte auf die Grenzfla¨che be-
schra¨nkte Diffusion einen vernachla¨ssigbaren Einfluss auf die strukturelle
Qualita¨t der GaAs-Schicht haben. Somit kann abschließend zwar der in den
PL-Untersuchungen gesehene Effekt durch bestehende Vero¨ffentlichungen
[57, 220, 221] erkla¨rt werden. Jedoch zeigt die Abscha¨tzung der Diffusion,
dass weitere Untersuchungen durchgefu¨hrt werden mu¨ssen, um die Konzen-
tration von Ge in der GaAs-Schicht zu bestimmen. Denkbar sind dabei SIMS-
Untersuchungen um ein Tiefenprofil der gesamten GaAs-Schicht anzufertigen.
Außerdem muss eine eingehende Betrachtung die PL-Untersuchungen mit
einschließen und die Empfindlichkeit der Methode auf Grenzfla¨chen-Effekte
diskutiert werden. Dabei muss dann der Einfluss von Defekten auf die In-
terdiffusion von Ga in die Ge-Schicht bzw. von Ge in die GaAs-Schicht
beru¨cksichtigt werden.
In der Literatur ist gezeigt worden, dass durch die Wahl einer ausreichend ge-
ringen Wachstumstemperatur zu Beginn des GaAs-Wachstums, die Diffusion
vernachla¨ssigbar ist [124]. Nach dem Beginn des Wachstums, bei vergleichs-
weise tiefen Temperaturen (T ≈ 300 °C), wird das eigentliche Wachstum bei
fu¨r GaAs u¨blichen Temperaturen von T ≈ 620 °C durchgefu¨hrt, ohne dass
eine signifikante Diffusion22 auftritt [124]. Da in den hier durchgefu¨hrten
Wachstumsprozessen die Temperatur von Beginn an T ≈ 600 °C betrug, kann
nicht ausgeschlossen werden, dass gerade zu Beginn des Wachstums Diffusi-
on aufgetreten ist, die u¨ber das Maß der hier durchgefu¨hrten Abscha¨tzung
hinausgeht.
22Die untersuchten Schichten sind nach der Prozessierung mit sekunda¨r Ionen Massenspek-
troskopie (SIMS) hinsichtlich der Konzentrationen von Ga, As und Ge mit folgenden die
Nachweisgrenzen analysiert worden: Ga (in Ge) 1 · 1016 cm−3, As (in Ge) 3 · 1017 cm−3,




In diesem Kapitel ist das epitaktische Wachstum von GaAs auf virtuellen
Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt untersucht worden. Zuna¨chst ist die
Reinigung der virtuellen Ge-Substrate, die von der HF-Ozon-basierten fu¨r
Si-Substrate abweicht, vorgestellt worden. Diese umfasst eine sequentielle
HCl − UV/Ozon-Reinigung, die die Ge-Oberfla¨che nicht aufraut oder a¨tzt.
Durch das HCl werden nur GeO2 und nicht die Ge-Suboxide (GeOx) entfernt,
weshalb anschließend durch den UV/Ozon-Schritt die Suboxide (GeOx) zu
GeO2 oxidiert werden. Das entstandene GeO2 wird dann in situ desorbiert.
Die virtuellen Ge-Substrate ohne Fehlschnitt dienen als Referenz, um die
Ausbildung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che zu untersu-
chen. Die gewachsenen GaAs-Schichten (dGaAs ≈ 1µm) sind strukturell mit
XRD und TEM untersucht worden.
Aus ω-Messungen wird der Einfluss des Fehlschnitts deutlich. Die GaAs-
Schichten auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt zeigen unabha¨ngig
vom variierten As4-Partialdruck alle vergleichbare Halbwertsbreiten. Gemes-
sen wurden Werte im Bereich 225 arcsec ≤ FWHM ≤ 256 arsec. Diese
sind ≈ 30% geringer als die Halbwertsbreiten der GaAs-Schichten auf vir-
tuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt. Folglich fu¨hrt das Wachstum von
GaAs auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt zu einer defekta¨rmeren,
also qualitativ hochwertigeren Schicht. Aus diesen gemessenen Halbwerts-
breiten ergeben sich Defektdichten von 1, 5 · 108 cm−2 ≤ nd < 4 · 108 cm−2
fu¨r die GaAs-Schichten auf virtuellen Substraten mit Fehlschnitt. Diese De-
fektdichten sind um den Faktor ≈ 2 reduziert verglichen mit denen der
GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt. Fu¨r einen
qualitativen Vergleich sind in der Literatur Defektdichten von GaAs(P)-
Schichten auf gradierten Si1−xGex-Pufferschichten (auf Si-Substraten mit
6°-Fehlschnitt) von nd ≈ 1, 2 · 107 cm−2 [30] zu finden. Verglichen mit den
im Rahmen der vorliegenden Dissertation bestimmten Defektdichten, sind
diese um mindestens eine Gro¨ßenordnung geringer.
Um Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che nachzuweisen und zu
untersuchen, sind TEM-Querschnittsaufnahmen aller Proben angefertigt wor-
den. Die GaAs-Schichten, die auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt
gewachsen worden sind, weisen bis auf eine Ausnahme nur vereinzelt An-
tiphasengrenzen auf. Diese GaAs-Schicht auf einem virtuellen Ge-Substrat
mit Fehlschnitt ist mit einem geringeren As4-Partialdruck gewachsen wor-
den, sodass ein Einfluss des As4-Partialdrucks auf die Ausbildung von An-
tiphasengrenzen nachgewiesen worden ist. Um eine nahezu vollsta¨ndig an-
tiphasengrenzenfreie Schicht auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt
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zu gewa¨hrleisten, muss VBEP ≥ 10 (pGaAs ≥ 8 · 108 torr) sein. In den unter-
suchten GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt traten
u¨berwiegend Antiphasengrenzen auf, die in {111}-Ebenen verlaufen und sich
nach d ≈ 100nm ausgelo¨scht haben. Der Vergleich der Messergebnisse zeigt,
dass aus ω-Messungen kein Ru¨ckschluss auf die Ausbildung/Unterdru¨ckung
von Antiphasengrenzen gezogen werden kann. In der Probe mit dem gro¨ßten
verwendeten As4-Partialdruck (VBEP ≈ 50) konnte lediglich eine einzige
Antiphasengrenze in allen untersuchten TEM-Aufnahmen gefunden werden.
Die vorliegenden PL-Untersuchungen, durchgefu¨hrt bei T = 5 K, zeigen den
Einfluss des Fehlschnitts der virtuellen Ge-Substrate und unterstu¨tzen die
Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung. Die Probe mit Fehlschnitt,
in der kaum Antiphasengrenzen aufgetreten sind, zeigt eine deutlich bessere
strukturelle Qualita¨t als die Probe mit Antiphasengrenzen (ohne Fehlschnitt).
Folglich ist die GaAs-Schicht, die auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehl-
schnitt gewachsen worden ist, defekta¨rmer und weist eine ho¨here strukturelle
Qualita¨t auf.
Es ist gezeigt worden, dass die hergestellten virtuellen Ge-Substrate mit
Fehlschnitt fu¨r das Wachstum von GaAs geeignet sind. Bei ausreichend hohem
As4-Partialdruck aufgewachsene GaAs-Schichten sind nahezu vollsta¨ndig frei
von Antiphasengrenzen.
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Die vorliegende Dissertation hat die monolithische Integration von GaAs auf
virtuellen Ge-Substraten untersucht. Dazu sind virtuelle Ge-Substrate mit der
Surfactant-modifizierten Epitaxie (SME) und der Kohlenstoff-unterstu¨tzten
Epitaxie (CME) hergestellt worden. Erstmalig konnten virtuelle Ge-Substrate
fu¨r die Epitaxie von GaAs mit der Surfactant-modifizierten Epitaxie von
Ge hergestellt werden. Mit der Kohlenstoff-unterstu¨tzten Epitaxie von Ge
konnten auf verkippten Substraten strukturell vergleichbare Ge-Schichten (zur
SME) hergestellt werden. Abschließend konnten jedoch keine Bedingungen
gefunden werden, die durch thermische Pra¨paration zu einer doppel-atomar
gestuften Ge-Oberfla¨che fu¨hrten. Aufgrund der vorliegenden Ergebnisse sind
fu¨r das Wachstum von GaAs ausschließlich virtuelle Ge-Substrate mit einer
Schichtdicke von dGe ≈ 500nm mit der SME hergestellt worden. Anschließend
ist GaAs epitaktisch auf virtuellen Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt
aufgewachsen worden. Die Eignung der hergestellten virtuellen Ge-Substrate
konnte durch die nahezu vollsta¨ndige Unterdru¨ckung von Antiphasengrenzen
an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che bei Verwendung von Substraten mit Fehlschnitt
nachgewiesen werden.
7.1 Zusammenfassung
Fu¨r die virtuellen Ge-Substrate ist erstmals ein zweistufiger Wachstumspro-
zess basierend auf der SME vorgestellt worden, der hinsichtlich der Prozesspa-
rameter auf die strukturellen Eigenschaften und die Oberfla¨chenmorphologie
der Ge-Schichten optimiert worden ist. Der zweistufige Prozess gewa¨hrleistet,
dass die Menge an Sb (ΛSb), welches nach Prozessende an der Oberfla¨che ver-
bleibt, so gering wie mo¨glich ist. Durch XPS- und SIMS-Untersuchungen konn-
te gezeigt werden, dass durch den zweistufigen Wachstumsprozess fu¨r die SME
mit Sb die Menge an verbliebenem Sb (ΛSb) auf weniger als ΛSb = 1100 ML
abgescha¨tzt werden kann. Nach dem zweistufigen Wachstum muss noch eine
thermische Pra¨paration zur Ausbildung der doppel-atomar gestuften Ge-
Oberfla¨che durchgefu¨hrt werden. Zusa¨tzlich ist mit STM-Untersuchungen
gezeigt worden, dass RHEED-Aufnahmen als Nachweis einer ein-doma¨nigen
Ge-Oberfla¨che, die doppel-atomar gestuft ist, verwendet werden ko¨nnen.
Zum ersten Mal ist die die Kohlenstoff-unterstu¨tzte Epitaxie zum Wachs-
tum vollsta¨ndig relaxierter Ge-Schichten auf verkippten Si(001)-Substraten
angewendet worden. Die CME erlaubt es zwar, virtuelle Ge-Substrate mit Ge-
Schichtdicken dGe ≤ 50nm herzustellen, jedoch konnten keine Bedingungen
gefunden werden, bei denen sich eine doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che
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ausbildete. Fu¨r eine abschließende Beurteilung der CME bedarf es weiterer
Untersuchungen zur Rolle des Kohlenstoffs bei der Ausbildung von doppel-
atomaren Stufen.
Um die mit der SME-hergestellten virtuellen Ge-Substrate fu¨r das Wachstum
von GaAs benutzen zu ko¨nnen, ist zuna¨chst eine sequentielle HCl−UV/Ozon-
Reinigung, die die Ge-Oberfla¨che nicht aufraut oder a¨tzt, entwickelt wor-
den. Die gewachsenen GaAs-Schichten (dGaAs ≈ 1µm) sind strukturell mit
XRD, TEM und PL charakterisiert worden. Die GaAs-Schichten auf virtu-
ellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt zeigen unabha¨ngig vom variierten As4-
Partialdruck alle vergleichbare Halbwertsbreiten (225 arcsec ≤ FWHM ≤
256 arsec). Diese sind ≈ 30% geringer als die Halbwertsbreiten der GaAs-
Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehlschnitt, die als Referenz,
um Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che zu untersuchen, her-
gestellt worden sind. Folglich fu¨hrt das Wachstum von GaAs auf virtuel-
len Ge-Substraten mit Fehlschnitt zu einer defekta¨rmeren, also strukturell
perfekteren GaAs-Schicht. Die GaAs-Schichten auf virtuellen Substraten
mit Fehlschnitt zeigen eine um den Faktor ≈ 2 reduzierte Defektdichte
(1, 5 · 108 cm−2nd < 4 · 108 cm−2).
Um Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che nachzuweisen und zu
untersuchen, sind TEM-Querschnittsaufnahmen aller Proben angefertigt wor-
den. Die GaAs-Schichten, die auf virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt
gewachsen worden sind, weisen bis auf eine Ausnahme nur vereinzelt Antipha-
sengrenzen auf. Diese Ausnahme ist eine GaAs-Schicht, die mit einem gerin-
geren As4-Partialdruck gewachsen worden ist. Daraus konnte ein Einfluss des
As4-Partialdrucks auf die Ausbildung von Antiphasengrenzen nachgewiesen
werden. Um eine nahezu vollsta¨ndig antiphasengrenzenfreie Schicht auf virtuel-
len Ge-Substraten mit Fehlschnitt zu gewa¨hrleisten, muss das BEP-Verha¨ltnis
(VBEP ) des Flusses von As4 zu Ga VBEP ≥ 10 (pGaAs ≥ 8 · 108 torr) sein. In
den untersuchten GaAs-Schichten auf virtuellen Ge-Substraten ohne Fehl-
schnitt traten u¨berwiegend Antiphasengrenzen auf, die in {111}-Ebenen
verlaufen und sich gro¨ßtenteils nach d ≈ 100nm ausgelo¨scht haben. In der
GaAs-Schicht (auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehlschnitt) mit dem
gro¨ßten verwendeten As4-Partialdruck (VBEP ≈ 50) konnte lediglich eine
einzige Antiphasengrenze in allen untersuchten TEM-Aufnahmen gefunden
werden.
Die PL-Untersuchungen, die bei T = 5 K durchgefu¨hrt worden sind, zeig-
ten ebenfalls den Einfluss des Fehlschnitts der virtuellen Ge-Substrate und
unterstu¨tzen die Ergebnisse der strukturellen Charakterisierung. Die GaAs-
Schicht (auf einem virtuellen Ge-Substrat mit Fehlschnitt) in der lediglich
eine Antiphasengrenze gefunden werden konnte, zeigte ein deutlich ho¨heres
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Signal, als die GaAs-Schicht mit Antiphasengrenzen (auf einem virtuellen
Ge-Substrat ohne Fehlschnitt). Dieser Unterschied der GaAs-Schichten auf
virtuellen Ge-Substraten mit und ohne Fehlschnitt la¨sst den Ru¨ckschluss auf
die strukturelle Perfektion der GaAs-Schichten zu. Durch Verwendung von
virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt konnte GaAs defekta¨rmer gewachsen
werden und die Schichten zeigen eine ho¨here strukturelle Perfektion.
Die vorliegende Dissertation hat gezeigt, dass die monolithische Integration
von GaAs auf Si mit virtuellen Ge-Substraten gelingen kann. Dabei konnte
erstmals GaAs auf virtuelle Ge-Substrate, die mit der Surfactant-modifizierten
Epitaxie hergestellt worden sind, epitaktisch aufgewachsen werden. Bei ausrei-
chend hohem As4-Partialdruck aufgewachsene GaAs-Schichten auf virtuellen
Ge-Substraten mit Fehlschnitt sind nahezu vollsta¨ndig frei von Antiphasen-
grenzen.
7.2 Ausblick
Die Ergebnisse der vorliegenden Dissertation zeigen zwei grundsa¨tzliche
Angriffspunkte fu¨r weitere Untersuchungen zur monolithischen Integration
von GaAs auf Si durch virtuelle Ge-Substrate. Im Folgenden wird diskutiert,
wie die strukturellen Eigenschaften der virtuellen Ge-Substrate verbessert
werden mu¨ssen, um den Anforderungen in einer Tandemsolarzelle gerecht
zu werden. Zum anderen wird gezeigt, wie die Epitaxie von GaAs durch
optimierte Wachstumsprozesse verbessert werden kann.
Um die Ge-Schichten (der virtuellen Ge-Substrate) als Tunnelu¨bergang zwi-
schen zwei aktiven Solarzellen (Si und GaAs(P)) zu benutzen, ist gezeigt
worden, dass die Ge-Schichtdicke etwa dGe ≈ 50nm betragen sollte [8].
Denn je gro¨ßer die Ge-Schichtdicke ist, desto mehr einfallendes Licht wird
absorbiert und die Effizienz der gesamten Tandemsolarzelle [37] leidet. Be-
reits eine Ge-Schicht mit d = 150nm wu¨rde so viel Licht absorbieren, dass
der generierte Strom einer GaAs/Ge/Si-Tandemsolarzelle um 26,3%23 re-
duziert wird [37]. Also ist eine mo¨glichst du¨nne und vollsta¨ndig relaxierte
Ge-Schicht, die eine geringe Defektdichte nd aufweist, das Ziel. Die hier erziel-
te strukturelle Qualita¨t der Ge-Schichten beeinflusst ebenfalls die strukturelle
Qualita¨t der GaAs-Schichten. Denn die TEM-Ergebnisse der vorliegenden
Dissertation haben gezeigt, dass sich Versetzungen aus der Ge-Schicht in die
GaAs-Schicht fortsetzen. Die GaAs-Schichten weisen vergleichbare Defekt-
dichten (nd ≤ 4 · 108 cm−2) wie die virtuellen Ge-Substrate (nd ≈ 108 cm−2)
23Dabei wird ausschließlich die Auswirkung der Absorption in der Ge-Schicht auf den
Photostrom untersucht. Ausgehend von einer GaAs/Si Tandemsolarzelle, in der die
Ge-Schicht als Tunnelu¨bergang benutzt wird. [37]
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auf. Zwar ist die Ladungstra¨gerbeweglichkeit nur schwach von der Verset-
zungsdichte (fu¨r Versetzungsdichten nd ≤ 108 cm2) abha¨ngig [23], jedoch
ist die Lebensdauer der Minorita¨tsladungstra¨ger sensitiv auf Kristalldefekte
[25]. So sind Versetzungsdichten kleiner nd ≤ 106 cm−2 no¨tig, um Verluste
infolge nichtstrahlender Rekombination in Solarzellen zu begrenzen [25]. Ver-
glichen mit den vorliegenden Ergebnissen zeigt sich die Notwendigkeit zur
Optimierung der Defektdichten sowohl der virtuellen Ge-Substrate als auch
der GaAs-Schichten.
Die Ge-Schichten der virtuellen Ge-Substrate haben eine Schichtdicke von
d ≈ 500nm, was der eingangs erwa¨hnten Forderung nach Ge-Schichten mit
dGe ≈ 50nm [8] noch nicht gerecht wird. Eine Reduzierung der Schichtdicke
erschwert jedoch die Reduzierung der Defektdichte. Da sich mit zunehmender
Schichtdicke Versetzungen auslo¨schen ko¨nnen [98], ist eine gro¨ßere Schichtdi-
cke von Vorteil, um mo¨glichst defektarme Ge-Schichten herzustellen.
An dieser Stelle ru¨ckt die CME wieder in den Fokus. Denn mit dieser ko¨nnen
vollsta¨ndig relaxierte Ge-Schichten auf verkippten Substraten hergestellt
werden, die Schichtdicken im Bereich dGe ≈ 50nm aufweisen. Außerdem ist
gezeigt worden, dass bei mehrstufigen CME-Prozessen, Versetzungen an den
Ge/C-Grenzfla¨chen enden ko¨nnen [99]. Gelingt es, diesen Mechanismus gezielt
zu verstehen und anzuwenden, ko¨nnten Defektfilter eingebaut werden, damit
die abschließende Ge-Schicht mo¨glichst defektfrei ist. Da in der vorliegenden
Dissertation keine Ge-Schichten mit CME hergestellt werden konnten, die eine
doppel-atomar gestufte Ge-Oberfla¨che aufwiesen, mu¨ssen weitere Versuche
zur Rolle des Kohlenstoffs bei der Ausbildung von doppel-atomar gestuften
Ge-Oberfla¨chen durchgefu¨hrt werden. Dafu¨r sind XPS-Untersuchungen not-
wendig, mit denen eine 110 -Monolagen genaue Bestimmung von Kohlenstoff
mo¨glich ist. Gelingt die Pra¨paration einer doppel-atomar gestuften Oberfla¨che,
bietet die CME bietet die Voraussetzungen, ausreichend du¨nne Ge-Schichten
(dGe ≈ 50nm) herzustellen, sodass GaAs ohne Antiphasengrenzen aufgewach-
sen werden kann.
Die Unterdru¨ckung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Ge-Grenzfla¨che
konnte in der vorliegenden Dissertation erreicht werden. Durch die Wahl
von virtuellen Ge-Substraten mit Fehlschnitt (δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-
Ebene) und entsprechender thermischer Pra¨paration einer doppel-atomar
gestuften Ge-Oberfla¨che, konnte GaAs nahezu vollsta¨ndig frei von Anti-
phasengrenzen aufgewachsen werden. Dieses ist entscheidend fu¨r Anwen-
dungen der GaAs-Schichten in Solarzellen, denn Antiphasengrenzen sind
elektrische aktive Defekte und somit nichtstrahlende Rekombinationszentren
[24, 26]. Wie bereits eingangs erkla¨rt sind jedoch die gezeigten Defektdichten
nd ≤ 4 · 108 cm−2 noch zu groß, um diese GaA-Schichten in einer Solarzelle
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zu verwenden. Fu¨r einen qualitativen Vergleich sind in der Literatur De-
fektdichten von GaAs(P)-Schichten auf gradierten Si1−xGex-Pufferschichten
(auf Si-Substraten mit 6°-Fehlschnitt) von nd ≈ 1, 2 · 107 cm−2 [30] zu finden.
Verglichen mit den errechneten Defektdichten der vorliegenden Dissertation,
sind diese um mindestens eine Gro¨ßenordnung geringer.
Außerdem kann zur Verbesserung der strukturellen Qualita¨t fu¨r das Wachs-
tum von GaAs die Migrations-unterstu¨tze Epitaxie (MEE, engl. migration
enhanced epitaxy) [25] herangezogen werden. In der Literatur ist dieses Ver-
fahren fu¨r das Wachstum von GaAs auf (virtuellen) Ge-Substraten bereits
verbreitet [105, 106, 116, 124, 125, 126]. Dieses wird in ju¨ngeren Publika-
tionen fu¨r das Wachstum von GaAs-Schichten in Tandemsolarzellen gezeigt
[116, 126]. Bisher ist die MEE von GaAs noch nicht auf SME- oder CME-
hergestellten Ge-Schichten untersucht worden.
Ein weiterer Aspekt, der untersucht werden muss, ist die Entstehung von
Defekten wa¨hrend des Abku¨hlprozesses (nach dem GaAs Schichtwachstum).
Durch den Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si und
Ge/GaAs kann tensile Spannung entstehen. Diese tensile Spannung kann zu
einem Aufreißen der Schicht fu¨hren und als Nukleationszentrum fu¨r elektrisch
aktive Defekte dienen [101]. Eine geeignete Kontrolle von Spannungsrelaxation
und Defektbildung [225] ist deshalb unerla¨sslich fu¨r die Integration von III-V-
Materialien auf virtuellen Ge-Substraten mit ausreichend guten strukturellen
und elektronischen Eigenschaften.
Abschließend soll noch die Notwendigkeit der Verwendung von virtuellen
Substraten mit einem ausreichend großen Fehlschnitt diskutiert werden.
Bisher werden in der Literatur u¨berwiegend (virtuelle) Ge-Substrate mit
einem Fehlschnitt von δkipp ≈ 6° zur na¨chsten (111)-Ebene verwendet [105,
116, 117]. Zusa¨tzlich ist gezeigt worden, dass der azimutale Fehlschnitt φmis
nicht mehr als 26° von der [110]-Richtung abweichen darf [111, 112, 113, 114].
Durch den vergleichsweise großen Fehlschnitt bildet sich bereits bei relativ
tiefen Temperaturen und kurzen Zeiten (T ≈ 640 °C fu¨r t = 5 min [105,
106, 107]) eine doppel-atomar gestufte Oberfla¨che aus. Aktuelle Ergebnisse
in der Literatur [226] zeigen, dass unter geeigneten Bedingungen GaAs auf
“quasi-unverkippten” (δkipp ≤ 0, 5° zur na¨chsten (111)-Ebene) virtuellen Ge-
Substraten aufgewachsen werden kann. Diese Ge-Schichten (dGe = 1µm) sind
mit CVD hergestellt24 [226] worden. Die Dichte an Durchstoßversetzungen in
dem Film ist mit “einige” 107 cm−2 [226] angegeben. Das GaAs kann durch
24Die Ge-Schichten sind nicht mit einem gradierten Si1−xGex-Puffer hergestellt worden.
Stattdessen sind die Ge-Schichten in einem CVD-Prozess direkt auf Si gewachsen worden
und durch ein zyklisches Temperverfahren ist die Dichte an Durchstoßversetzungen
reduziert worden [227].
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MOCVD ohne Antiphasengrenzen aufgewachsen werden, wenn die Verkippung
δkipp ≈ 0, 5° zur na¨chsten (111)-Ebene betra¨gt. Die Unterdru¨ckung von
Antiphasengrenzen konnte durch Ausbildung einer doppel-atomar gestuften
Ge-Oberfla¨che gewa¨hrleistet werden. Dieses Ergebnis zeigt, dass wenn die
azimutale Richtung des Fehlschnitts gewa¨hrleistet wird, der Fehlschnitt selber
eine geringere Bedeutung hat. Durch geeignete Wahl von Prozessen und
Prozessparametern kann so unter Umsta¨nden auf große Fehlschnitte verzichtet
werden. Dieses gilt ebenfalls fu¨r die direkte Integration von GaAs auf Si ohne
Verwendung einer Ge-Zwischenschicht. Auf Si-Substraten, die lediglich einen
Fehlschnitt von δkipp ≤ 0, 15° (zur na¨chsten (111)-Ebene) aufwiesen, konnte
GaAs ohne Ausbildung von Antiphasengrenzen an der GaAs/Si-Grenzfla¨che
durch ein MOCVD-Prozess aufgewachsen werden [104].
Dass derzeit ein großes Interesse an der monolithischen Integration von GaAs
auf Si besteht, kann an den ju¨ngsten Forschungsschwerpunkten zur Integration
von III-V-Bauelementen auf Si abgelesen werden. So wird nicht nur an der
Integration von III-V-Materialien fu¨r Solarzellen gearbeitet, sondern auch,
um optoelektronische- und hochbeweglichkeits-Bauelemente herzustellen [104,
228, 229, 230, 231, 232].
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A - Erga¨nzung zur Bestimmung der Defektdichte
An dieser Stelle werden die bei Tetzlaff [99] getroffenen Annahmen und
Abscha¨tzungen aufgefu¨hrt, die fu¨r den verwendeten Messaufbau zur Cha-
rakterisierung von epitaktischen Ge-Schichten um den (004)-Reflex gu¨ltig




2, 2pi · ln2 · b2 . (7.1)
Dazu mu¨ssen einige Annahmen bezu¨glich der zu untersuchenden Probe und
des Messaufbaus getroffen werden, sodass sich die gemessene Halbwertsbreite
wie folgt zusammensetzt [147]:
ι2mess = ι2intr + ι2mono + ι2kipp + ι2zerr + ι2dicke + ι2kr. (7.2)
Sowohl der intrinsische Beitrag der Rockingkurve (meist ιintr ≤ 10 arcsec
[147]) als auch der Beitrag des asymmetrischen Monochromators ιmono =
28, 8 arcsec (fu¨r das verwendete D8 Discover Diffraktometer von Bru-
ker) ko¨nnen vernachla¨ssigt werden. Der Beitrag zur Kru¨mmung der Proben
kann bei den untersuchten Schichtdicken d < 1µm ebenfalls vernachla¨ssigt
werden, sodass gilt: ιkr ≈ 0 arcsec. Durch die Scherrer-Gleichung kann der
schichtdickenabha¨ngige Beitrag beschrieben werden [233]:







Fu¨r du¨nne Schichten (dSchicht < 1µm), wie sie in dieser Dissertation unter-





Außerdem werden Verbreiterungen durch die Gitterverkippung [147]
ι2kipp = 2piln2 · b2nd (7.5)
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und die Gitterverzerrung [147]
ι2zerr = Avb2nd|ln(2 · 10−7cm
√
nd|tan2Θ (7.6)
verursacht. Dabei ist b der Betrag des Burgersvektor ~b25 und Av ein Vorfaktor.
Sowohl b als auch Av sind vom Versetzungstyp abha¨ngig. Da Rockingkurven
um den (004)-Reflex betrachtet werden, gilt ein Verha¨ltnis ι2kipp : ι2zerr von
10:1 [147, 91]. Folglich kann der Beitrag aus 7.6 vernachla¨ssigt werden. Da
der Betrag des Burgersvektors abha¨ngig vom Versetzungstyp ist, stellt sich
die Frage, fu¨r welche Versetzungen die Berechnung der Defektdichten durch-
gefu¨hrt worden ist. Eine genaue Analyse des vorliegenden Versetzungstyps
konnte im Rahmen dieser Dissertation zwar nicht durchgefu¨hrt werden, so-
dass die Bestimmung der Defektdichten nd fu¨r den Fall von ausschließlich
60°-Versetzungen bzw. 90°-Versetzungen (b60° = b90°)26 [99] durchgefu¨hrt
worden ist. Bei Wietler [91] ist gezeigt worden, dass in Ge-Schichten, die
mit SME gewachsen werden, typischerweise ein Versetzungsnetzwerk an
der Grenzfla¨che bestehend auf 90°-Versetzungen vorliegt. 60°-Versetzungen
ko¨nnen zwar auch identifiziert werden, weisen jedoch denselben Betrag des
Burgersvektors wie 90°-Versetzungen auf. Daher hat letztendlich der vorlie-
gende Versetzungstyp nur einen schwachen Einfluss auf die Halbwertsbreite
und somit auf die Defektdichte [91].
Sollen epitaktische GaAs-Schichten hinsichtlich ihrer Defektdichte charak-
terisiert werden, kann die hier vorgestellte Na¨herung ebenfalls verwendet
werden. Zum einen ist der kristallographische Aufbau der Diamantstruk-
tur und der Zinkblendestruktur identisch, beide bestehen aus zwei kubisch
fla¨chenzentrierten Subgittern (fcc), die um ein Viertel der Raumdiagona-
le verschoben sind. Zum anderen sind die untersuchten GaAs-Schicht alle
du¨nner als dGaAs < 1µm, sodass die verwendete Na¨herung ([148]) benutzt
werden kann. Fu¨r die Bestimmung der Defektdichte der GaAs-Schichten
wird der GaAs(002)-Reflex [147] verwendet, da fu¨r GaAs der (002)-Reflex
im Gegensatz zu Si und Ge nicht verboten27 ist [145]. Mit Verweis auf die
Literatur [147] wird in der vorliegenden Dissertation die Defektdichte nd der
GaAs-Schichten ausgehend von ausschließlich 60°-Versetzungen bestimmt.
25siehe Fußnote 6 in Kapitel 3.1.1
26Fu¨r den Burgersvektor einer 60°-Versetzung gilt ~b60° = a2 [101] und fu¨r den Burgersvektor
einer 90°-Versetzung gilt ~b90° = a2 [01¯1¯].27siehe Fußnote 9 in Kapitel 4.2.2
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B - Probenu¨bersicht SME
U¨bersicht der in Kapitel 5.2 untersuchten Proben. Substrate mit Fehlschnitt
sind mit einem F gekennzeichnet. Liegt der zweistufige Wachstumsprozess zu
Grunde, endet die Probenkennzeichnung mit einem D, stellvertretend fu¨r die
Sb-Desorption.
Name Substrat δkipp SME-Ge Ge
TPyro dSME,Ge TMani dGe
(°) (°C) (nm) (°C) (nm)
SME600 124-08 ≈ 0, 1 600 500 - -
SME600FD 135-18 6, 142 600 300 430 200
SME630 126-01 0, 045 630 500 - -
VS630F 135-14 6, 148 630 300 430 200
SME630FD 140-15 0, 04 630 300 430 200
VS630 137-20 0, 056 630 300 430 200
SME670-1 124-05 ≈ 0, 1 670 500 - -
SME670-2 124-24 ≈ 0, 1 670 500 - -
SME670-3 132-05 0, 084 670 500 - -
SME670D-1 132-07 0, 084 670 300 430 200
SME670D-2 137-25 0, 056 670 300 430 200
SME670D-3 140-08 0, 04 670 300 430 200
SME670F VIC602 5, 80 670 400 - -
VS670F* 135-04 6, 146 670 300 430 200
VS670* 114-18 ≈ 0, 1 670 300 430 200
SME700 124-09 ≈ 0, 1 700 500 - -
Tab. 7.1: Probenu¨bersicht I der in Kapitel 5.2 verwendeten Proben.
*Wachstum ohne Ratensteuerung bei konstantem Emissionsstrom. Daher sind
die Angaben zur Schichtdicke Sollwerte, die tatsa¨chliche Gesamtdicke weicht
signifikant ab (bestimmt aus REM-Untersuchungen). U¨ber das Verha¨ltnis
zwischen der Dicke der SME-Ge-Schicht und der Ge-Schicht ohne Sb-Fluss,
das 3:2 betragen sollte, kann bei dieser Probe keine Aussage gemacht werden.
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Fortsetzung der U¨bersicht der in Kapitel 5.2 untersuchten Proben.
Substrat Rrms R** FWHM nd dGesamt
(Gauss) (60° bzw. 90°) (REM)
(nm) (arcsec) (·108cm−2) (nm)
124-08 0,6 99,9% 483 7 479
135-18 k. A. 97,8% 341 3, 4 490
126-01 0,7 100,3% 377 4, 2 544
135-14 1,4 98,5% 384 4, 4 512
140-15 k. A. 99,9% 399 4, 7 502
137-20 0,3 99,7% 445 5, 9 496
124-05 1,9 100,5% 485 7 482
124-24 3,2 100,3% 449 6 524
132-05 2,8 100,1% 479 6, 9 494
132-07 2,1 99,9% 509 7, 8 493
137-25 k. A. 99,6% 399 4, 8 548
140-08 k. A. 99,2% 457 6, 3 528
VIC602 0,3 99,4% 422 7, 1 400
135-04* 6,4 103,8% 720 16 344
114-18* 18 94,1% 1068 35 296
124-09 8,2 100% 513 7, 9 522
Tab. 7.2: Probenu¨bersicht II der in Kapitel 5.2 verwendeten Proben.
*Wachstum ohne Ratensteuerung bei konstantem Emissionsstrom. Daher sind
die Angaben zur Schichtdicke Sollwerte, die tatsa¨chliche Gesamtdicke weicht
signifikant ab (bestimmt aus REM-Untersuchungen). U¨ber das Verha¨ltnis
zwischen der Dicke der SME-Ge-Schicht und der Ge-Schicht ohne Sb-Fluss,
das 3:2 betragen sollte, kann bei dieser Probe keine Aussage gemacht werden.




C - Probenu¨bersicht CME
U¨bersicht der in Kapitel 5.3 untersuchten Proben.
Name Substrat δkipp CME-Variante TSub,CME
(°) (°C)
CME(F)50 135-11 6,147 amorph 50
CME(F)50-150 135-12 6,134 amorph 50
CME(F)80-150 135-13 6,149° teilkristallin 80
Tab. 7.4: Probenu¨bersicht I der in Kapitel 5.3 verwendeten Proben.
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Fortsetzung der U¨bersicht der in Kapitel 5.3 untersuchten Proben.
Name dGe tC TSub,Ge dGe Rrms R
(nm) (min) (°C) (nm) (nm)
CME(F)50 20 15 - - 0,2 106%
CME(F)50-150 20 15 150 20 22,2 97%
CME(F)80-150 20 5 150 20 7,2 95%
Tab. 7.5: Probenu¨bersicht II der in Kapitel 5.3 verwendeten Proben.
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D - Probenu¨bersicht GaAs
U¨bersicht der in Kapitel 6 untersuchten Proben. Virtuelle Ge-Substrate mit
Fehlschnitt sind mit einem F gekennzeichnet.




VS670F-G1 135-104 I 6, 146 2, 3 · 10−8 max. 10
VS670-G2 114-18 I ≈ 0, 1 9, 5 · 10−8 ≈ 10
VS670F-G2 135-14 II 6, 146 8, 0 · 10−8 ≈ 10
VS630F-G3 135-14 I 6, 148 1, 4 · 10−7 ≈ 50
VS630-G3 137-20 I 0, 056 1, 4 · 10−7 ≈ 50
Tab. 7.6: Probenu¨bersicht I der in Kapitel 6 verwendeten Proben.
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Fortsetzung der U¨bersicht der in Kapitel 6 untersuchten Proben. Virtuelle
Ge-Substrate mit Fehlschnitt sind mit einem F gekennzeichnet.
Name dGaAs FHWM nd
(REM/TEM) (60° bzw. 90°)
(nm) (arcsec) (·108cm−2)
VS670F-G1 926 256 1, 96
VS670-G2 950 358 3, 89
VS670F-G2 885 266 2, 1
VS630F-G3 869 225 1, 5
VS630-G3 876 326 3, 21
Tab. 7.7: Probenu¨bersicht II der in Kapitel 6 verwendeten Proben.
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E - REM-Aufnahmen der GaAs-Schichten
REM-Aufnahmen der in Kapitel 6 untersuchten GaAs-Schichten.
Abb. 7.1: REM-Aufnahmen der in Kapitel 6 untersuchten GaAs-Schichten.
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F - TEM-Aufnahmen GaAs
















Abb. 7.2: TEM-Aufnahmen im Querschnitt der GaAs-Schichten auf virtuellen
Ge-Substraten. Aufgenommen im Hellfeld-Modus mit 5000-facher





[1] Lichtenberg, G. C. ; Promies, W.: Sudelbu¨cher. Mu¨nchen : Deutscher
Taschenbuch Verlag, 2005. – ISBN 978–3–423–59075–4
[2] Bundesgesetz: Gesetz fu¨r den Ausbau erneuerbarer Energien: EEG
(Fassung: 21. Juli 2104, Fundstelle 754-27). 2014
[3] Strom-Report: Stromerzeugung 2015 in Deutschland nach Energie-
tra¨gern: http://strom-report.de/strom-vergleich/#stromerzeugung-2015.
2015, zuletzt abgerufen am 29.08.2016
[4] American Society for Testing and Materials (ASTM) Ter-
restrial Reference Spectra for Photovoltaic Performan-
ce Evaluation: Reference Solar Spectral Irradiance: Air Mass 1.5:
http://rredc.nrel.gov/solar/spectra/am1.5/. 2016, zuletzt abgerufen am
05.09.2016
[5] Einstein, A.: U¨ber einen die Erzeugung und Verwandlung des Lichtes
betreffenden heuristischen Gesichtspunkt. In: Annalen der Physik
322 (1905), Nr. 6, S. 132–148. http://dx.doi.org/10.1002/andp.
19053220607
[6] Green, M. A. ; Emery, K. ; Hishikawa, Y. ; Warta, W. ; Dun-
lop, E. D.: Solar cell efficiency tables (version 47). In: Progress in
Photovoltaics: Research and Applications 24 (2016), Nr. 1, S. 3–11.
http://dx.doi.org/10.1002/pip.2728
[7] Shockley, W. ; Queisser, H. J.: Detailed Balance Limit of Efficiency
of p-n Junction Solar Cells. In: Journal of Applied Physics 32 (1961),
Nr. 3, S. 510. http://dx.doi.org/10.1063/1.1736034
[8] Green, M. A.: Silicon wafer-based tandem cells: The ultimate pho-
tovoltaic solution? In: Proceedings SPIE 8981, Physics, Simulation,
and Photonic Engineering of Photovoltaic Devices (2014), S. 89810L.
http://dx.doi.org/10.1117/12.2044175
[9] Ramanujam, J. ; Verma, A. ; Gonza´lez-Dı´az, B. ; Guerrero-
Lemus, R. ; del Can˜izo, C. ; Garc´ıa-Tabare´s, E. ; Rey-Stolle,
I. ; Granek, F. ; Korte, L. ; Tucci, M. ; Rath, J. ; Sin-
gh, U. P. ; Todorov, T. ; Gunawan, O. ; Rubio, S. ; Plaza,
J. L. ; Die´guez, E. ; Hoffmann, B. ; Christiansen, S. ; Cir-
lin, G. E.: Inorganic photovoltaics – Planar and nanostructured
138
Literatur
devices. In: Progress in Materials Science 82 (2016), S. 294–404.
http://dx.doi.org/10.1016/j.pmatsci.2016.03.005
[10] ITRPV: International Technology Roadmap for Photovoltaic (7. Editi-
on): http://itrpv.net/. Ma¨rz 2016, zuletzt abgerufen am 29.08.2016
[11] Niepelt, R. ; Hensen, J. ; Steckenreiter, V. ; Brendel, R. ;
Kajari-Scho¨der, S.: Kerfless exfoliated thin crystalline Si wafers
with Al metallization layers for solar cells. In: Journal of Materials
Research 30 (2015), Nr. 21, S. 3227–3240. http://dx.doi.org/10.
1557/jmr.2015.309
[12] Burschka, J. ; Pellet, N. ; Moon, S.-J. ; Humphry-Baker, R. ;
Gao, P. ; Nazeeruddin, M. K. ; Gra¨tzel, M.: Sequential deposition
as a route to high-performance perovskite-sensitized solar cells. In:
Nature 499 (2013), Nr. 7458, S. 316–319. http://dx.doi.org/10.
1038/nature12340
[13] Liu, M. ; Johnston, M. B. ; Snaith, H. J.: Efficient planar heterojunc-
tion perovskite solar cells by vapour deposition. In: Nature 501 (2013),
Nr. 7467, S. 395–398. http://dx.doi.org/10.1038/nature12509
[14] Katagiri, H. ; Jimbo, K. ; Maw, W. S. ; Oishi, K. ; Yamazaki,
M. ; Araki, H. ; Takeuchi, A.: Development of CZTS-based thin
film solar cells. In: Thin Solid Films 517 (2009), Nr. 7, S. 2455–2460.
http://dx.doi.org/10.1016/j.tsf.2008.11.002
[15] Wang, W. ; Winkler, M. T. ; Gunawan, O. ; Gokmen, T. ; To-
dorov, T. K. ; Zhu, Y. ; Mitzi, D. B.: Device Characteristics of
CZTSSe Thin-Film Solar Cells with 12.6% Efficiency. In: Advanced
Energy Materials 4 (2014), Nr. 7, S. 1301465. http://dx.doi.org/10.
1002/aenm.201301465
[16] LaPierre, R. R. ; Chia, A. C. E. ; Gibson, S. J. ; Haapamaki,
C. M. ; Boulanger, J. ; Yee, R. ; Kuyanov, P. ; Zhang, J. ; Tajik,
N. ; Jewell, N. ; Rahman, K. M. A.: III-V nanowire photovoltaics:
Review of design for high efficiency. In: Physica Status Solidi - Rapid
Research Letters 7 (2013), Nr. 10, 815–830. http://dx.doi.org/10.
1002/pssr.201307109
[17] Richardson, C. J. K. ; Lee, M. L.: Metamorphic epitaxial materials.
In: MRS Bulletin 41 (2016), Nr. 03, S. 193–198. http://dx.doi.org/
10.1557/mrs.2016.7
[18] Tobin, S. P. ; Vernon, S. M. ; Bajgar, C. ; Haven, V. E. ; Geoffroy,
L. M. ; Lillington, D. R.: High-efficiency GaAs/Ge monolithic tandem




[19] Bachmann, K. J. ; Dietz, N. ; Miller, A. E. ; Venables, D. ;
Kelliher, J. T.: Heteroepitaxy of lattice-matched compound se-
miconductors on silicon. In: Journal of Vacuum Science & Tech-
nology A: Vacuum, Surfaces, and Films 13 (1995), Nr. 3, S. 696.
http://dx.doi.org/10.1116/1.579810
[20] Takamoto, T. ; Agui, T. ; Eiji, I. ; Kurita, H.: High-efficiency
InGaP/In0.01Ga0.99As tandem solar cells lattice-matched to Ge sub-
strates. In: Solar Energy Materials and Solar Cells 66 (2001), Nr. 1-4,
S. 511–516. http://dx.doi.org/10.1016/S0927-0248(00)00213-0
[21] King, R. R. ; Law, D. C. ; Edmondson, K. M. ; Fetzer, C. M. ;
Kinsey, G. S. ; Yoon, H. ; Sherif, R. A. ; Karam, N. H.: 40%
efficient metamorphic GaInP/GaInAs/Ge multijunction solar cells. In:
Applied Physics Letters 90 (2007), Nr. 18, S. 183516. http://dx.doi.
org/10.1063/1.2734507
[22] King, R. R. ; Bhusari, D. ; Larrabee, D. ; Liu, X.-Q ; Rehder, E. ;
Edmondson, K. ; Cotal, H. ; Jones, R. K. ; Ermer, J. H. ; Fetzer,
C. M. ; Law, D. C. ; Karam, N. H.: Solar cell generations over 40%
efficiency. In: Progress in Photovoltaics: Research and Applications 20
(2012), Nr. 6, S. 801–815. http://dx.doi.org/10.1002/pip.1255
[23] Li, T. ; Mastro, M. A. ; Dadgar, A.: III-V compound semiconductors:
Integration with silicon-based microelectronics. 1. Auflage. Boca Raton,
FL : CRC Press, 2011. – ISBN 978–1–4398–1523–6
[24] Petroff, P. M. ; Logan, R. A. ; Savage, A.: Nonradiative Recombi-
nation at Dislocations in III-V Compound Semiconductors. In: Physical
review letters 44 (1980), Nr. 4, S. 287–291. http://dx.doi.org/10.
1103/PhysRevLett.44.287
[25] Yamaguchi, M. ; Amano, C.: Efficiency calculations of thin-film GaAs
solar cells on Si substrates. In: Journal of Applied Physics 58 (1985),
Nr. 9, S. 3601. http://dx.doi.org/10.1063/1.335737
[26] Chu, S. N. G. ; Nakahara, S. ; Pearton, S. J. ; Boone, T. ; Vernon,
S. M.: Antiphase domains in GaAs grown by metalorganic chemical
vapor deposition on silicon-on-insulator. In: Journal of Applied Physics
64 (1988), Nr. 6, S. 2981. http://dx.doi.org/10.1063/1.341561
[27] Carlin, A. M. ; Grassman, T. J. ; Brenner, M. R. ; Grandal, J.
; Ratcliff, C. ; Yang, L. ; Mills, M. ; Sharma, P. ; Fitzgerald,
E. A. ; Ringel, S. A.: Lattice-matched GaP/SiGe virtual substrates for
low-dislocation density GaInP/GaAsP/Si solar cells. In: Photovoltaic




[28] Beeler, R. ; Mathews, J. ; Weng, C. ; Tolle, J. ; Roucka, R.
; Chizmeshya, A.V.G. ; Juday, R. ; Bagchi, S. ; Mene´ndez, J. ;
Kouvetakis, J.: Comparative study of InGaAs integration on bulk Ge
and virtual Ge/Si(100) substrates for low-cost photovoltaic applications.
In: Solar Energy Materials and Solar Cells 94 (2010), Nr. 12, 2362–2370.
http://dx.doi.org/10.1016/j.solmat.2010.08.016
[29] Fang, Y.-Y. ; Xie, J. ; Tolle, J. ; Roucka, R. ; D’Costa, V. R. ;
Chizmeshya, A. V. G ; Menendez, J. ; Kouvetakis, J.: Molecular-
based synthetic approach to new group IV materials for high-efficiency,
low-cost solar cells and Si-based optoelectronics. In: Journal of the
American Chemical Society 130 (2008), Nr. 47, 16095–16102. http:
//dx.doi.org/10.1021/ja806636c
[30] Faucher, J. ; Gerger, A. ; Tomasulo, S. ; Ebert, C. ; Lochtefeld,
A. ; Barnett, A. ; Lee, M. L.: Single-junction GaAsP solar cells
grown on SiGe graded buffers on Si. In: Applied Physics Letters 103
(2013), Nr. 19, 191901. http://dx.doi.org/10.1063/1.4828879
[31] Zhao, X. ; Li, D. ; Conrad, B. ; Wang, L. ; Soeriyadi, A. H. ; Diaz,
M. ; Lochtefeld, A. ; Gerger, A. ; Perez-Wurfl, I. ; Barnett,
A.: Material and device analysis of SiGe solar cell in a GaAsP–SiGe
dual junction solar cell on Si substrate. In: Solar Energy Materials
and Solar Cells 134 (2015), 114–121. http://dx.doi.org/10.1016/j.
solmat.2014.11.027
[32] Grassman, T. J. ; Chmielewski, D. J. ; Carnevale, S. D. ; Carlin,
J. A. ; Ringel, S. A.: GaAs0.75>P0.25/Si Dual-Junction Solar Cells
Grown by MBE and MOCVD. In: IEEE Journal of Photovoltaics
6 (2016), Nr. 1, S. 326–331. http://dx.doi.org/10.1109/JPHOTOV.
2015.2493365
[33] Grassman, T. J. ; Carlin, A. M. ; Ringel, S. A.: Metamorphic
GaAsp and InGaP photovoltaic materials on Si for high-efficiency III-
V/Si multijunction solar cells. In: Photovoltaic Specialists Conference
(PVSC), 2010 35th IEEE (2010), S. 002029–002033. http://dx.doi.
org/10.1109/PVSC.2010.5616938
[34] Grassman, T. J. ; Brenner, M. R. ; Gonzalez, M. ; Carlin, A. M.
; Unocic, R. R. ; Dehoff, R. R. ; Mills, M. J. ; Ringel, S. A.:
Characterization of Metamorphic GaAsP/Si Materials and Devices for
Photovoltaic Applications. In: IEEE Transactions on Electron Devices
57 (2010), Nr. 12, S. 3361–3369. http://dx.doi.org/10.1109/TED.
2010.2082310
[35] Grassman, T. J. ; Carlin, A. M. ; Grandal, J. ; Ratcliff, C. ;
141
Literatur
Yang, L. ; Mills, M. J. ; Ringel, S. A.: Spectrum-optimized Si-based
III-V multijunction photovoltaics. In: Proceedings SPIE 8256, Physics,
Simulation, and Photonic Engineering of Photovoltaic Devices 82560
(2012). http://dx.doi.org/10.1117/12.909658
[36] Grassman, T. J. ; Carlin, J. A. ; Galiana, B. ; Yang, F. ; Mills,
M. J. ; Ringel, S. A.: MOCVD-Grown GaP/Si Subcells for Integrated
III–V/Si Multijunction Photovoltaics. In: IEEE Journal of Photo-
voltaics 4 (2014), Nr. 3, S. 972–980. http://dx.doi.org/10.1109/
JPHOTOV.2014.2308727
[37] Turner, G. W.: Detrimental optical properties of germanium inter-
mediate layers in monolithic tandem solar cell structures. In: Solar
Cells 14 (1985), Nr. 2, S. 139–148. http://dx.doi.org/10.1016/
0379-6787(85)90036-5
[38] Mart´ı, A. ; Arau´jo, G. L.: Limiting efficiencies for photovoltaic
energy conversion in multigap systems. In: Solar Energy Materials
and Solar Cells 43 (1996), Nr. 2, S. 203–222. http://dx.doi.org/10.
1016/0927-0248(96)00015-3
[39] Bremner, S. P. ; Levy, M. Y. ; Honsberg, C. B.: Analysis of
tandem solar cell efficiencies under AM1.5G spectrum using a rapid
flux calculation method. In: Progress in Photovoltaics: Research and
Applications 16 (2008), Nr. 3, S. 225–233. http://dx.doi.org/10.
1002/pip.799
[40] Friedman, D. J.: Progress and challenges for next-generation high-
efficiency multijunction solar cells. In: Current Opinion in Solid State
and Materials Science 14 (2010), Nr. 6, S. 131–138. http://dx.doi.
org/10.1016/j.cossms.2010.07.001
[41] Green, M. A.: Silicon solar cells: state of the art. In: Philoso-
phical Transactions of the Royal Society A: Mathematical, Physical
and Engineering Sciences 371 (2013), Nr. 1996, 20110413. http:
//dx.doi.org/10.1098/rsta.2011.0413
[42] Royer, L.: Recherches expe´rimentales sur l’e´pitaxie ou orientation
mutuelle de cristaux d’espe`ces diffe´rentes. In: Bulletin de la Socie´te´
franc¸aise de mine´ralogie et 51 (1928), S. 7–159
[43] Schneider, H. G.: Bemerkung zur Terminologie des Begriffes Epitaxie.
In: Acta Crystallographica 16 (1963), Nr. 12, S. 1261–1262. http:
//dx.doi.org/10.1107/S0365110X63003340
[44] Markov, V.A ; Pchelyakov, O.P ; Sokolov, L.V ; Stenin, S.I
; Stoyanov, S.: Molecular beam epitaxy with synchronization of
142
Literatur
nucleation. In: Surface Science 250 (1991), Nr. 1-3, S. 229–234. http:
//dx.doi.org/10.1016/0039-6028(91)90725-8
[45] Voigtla¨nder, B.: Fundamental processes in Si/Si and Ge/Si epitaxy
studied by scanning tunneling microscopy during growth. In: Surface
Science Reports 43 (2001), Nr. 5-8, S. 127–254. http://dx.doi.org/
10.1016/S0167-5729(01)00012-7
[46] Kleber, W. ; Bautsch, H.-J ; Bohm, J.: Einfu¨hrung in die Kristallo-
graphie. 18. Auflage. Berlin : Verl. Technik, 1998. – ISBN 9783486598858
[47] Bauer, E.: Pha¨nomenologische Theorie der Kristallabscheidung an
Oberfla¨chen. II. In: Zeitschrift fu¨r Kristallographie 110 (1958), Nr. 1-6,
S. 395–431. http://dx.doi.org/10.1524/zkri.1958.110.1-6.395
[48] Frank, F. C. ; van der Merwe, J. H.: One-Dimensional Dislocations.
I. Static Theory. In: Proceedings of the Royal Society A: Mathematical,
Physical and Engineering Sciences 198 (1949), Nr. 1053, S. 205–216.
http://dx.doi.org/10.1098/rspa.1949.0095
[49] Volmer, M. ; Weber, A.: Keimbildung in u¨bersa¨ttigten Gebilden. In:
Zeitschrift fu¨r Physikalische Chemie 119 (1926), S. 277–301
[50] Stranski, I. N. ; Krastanow, L.: Zur Theorie der orientierten
Ausscheidung von Ionenkristallen aufeinander. In: Monatshefte fu¨r
Chemie 71 (1937), Nr. 1, S. 351–364. http://dx.doi.org/10.1007/
BF01798103
[51] Lu¨th, H.: Solid Surfaces, Interfaces and Thin Films. 5. Auflage. Berlin
and Heidelberg : Springer-Verlag Berlin Heidelberg, 2010 (Graduate
texts in physics). – ISBN 3642135919
[52] Spieß, L.: Moderne Ro¨ntgenbeugung: Ro¨ntgendiffraktometrie fu¨r Ma-
terialwissenschaftler, Physiker und Chemiker. 2. Auflage. Wiesbaden :
Teubner, 2008 (Studium). – ISBN 978–3–8351–0166–1
[53] Hull, R. ; Bean, J. C.: Semiconductors and Semimetals. Bd. 56:
Germanium Silicon: Physics and Materials. San Diego : Academic
Press, 1999. – ISBN 0–12–752164–X
[54] Chiarotti, G.: Physics of Solid Surfaces: Subvolume a: Structure. 24
(1993), S. 21–26. http://dx.doi.org/10.1007/b41604
[55] Kroemer, H.: Polar-on-nonpolar epitaxy. In: Journal of Crystal
Growth 81 (1987), Nr. 1-4, S. 193–204. http://dx.doi.org/10.1016/
0022-0248(87)90391-5
[56] Rubel, O. ; Baranovskii, S. D.: Formation energies of antiphase
boundaries in GaAs and GaP: an ab Initio study. In: International
143
Literatur
journal of molecular sciences 10 (2009), Nr. 12, S. 5104–5114. http:
//dx.doi.org/10.3390/ijms10125104
[57] Hudait, M. K. ; Krupanidhi, S. B.: Self-annihilation of antiphase
boundaries in GaAs epilayers on Ge substrates grown by metal-organic
vapor-phase epitaxy. In: Journal of Applied Physics 89 (2001), Nr. 11,
5972. http://dx.doi.org/10.1063/1.1368870
[58] Li, Yuan ; Giling, L. J.: A closer study on the self-annihilation
of antiphase boundaries in GaAs epilayers. In: Journal of Crystal
Growth 163 (1996), Nr. 3, S. 203–211. http://dx.doi.org/10.1016/
0022-0248(95)00975-2
[59] Sheldon, P. ; Jones, K. M. ; Al-Jassim, M. M. ; Yacobi, B. G.: Dis-
location density reduction through annihilation in lattice-mismatched
semiconductors grown by molecular-beam epitaxy. In: Journal of App-
lied Physics 63 (1988), Nr. 11, S. 5609. http://dx.doi.org/10.1063/
1.340343
[60] Volz, K. ; Stolz, W. ; Dadgar, A. ; Krost, A.: Growth of III/Vs
on Silicon. Version: 2014 // 2015. http://dx.doi.org/10.1016/
B978-0-444-63304-0.00031-7. In: Kuech, T. F. (Hrsg.) ; Kuech,
Thomas F. (Hrsg.) ; Nishinaga, T. (Hrsg.): Handbook of crystal grow-
th. Amsterdam : North Holland and Elsevier, 2014 // 2015. – DOI
10.1016/B978–0–444–63304–0.00031–7. – ISBN 978–0–444–63304–0, S.
1249–1300
[61] Strite, S. ; Biswas, D. ; Kumar, N. S. ; Fradkin, M. ; Morkoc¸,
H.: Antiphase domain free growth of GaAs on Ge in GaAs/Ge/GaAs
heterostructures. In: Applied Physics Letters 56 (1990), Nr. 3, S. 244.
http://dx.doi.org/10.1063/1.102818
[62] Cho, A. Y.: How molecular beam epitaxy (MBE) began and its
projection into the future. In: Journal of Crystal Growth 201-202 (1999),
S. 1–7. http://dx.doi.org/10.1016/S0022-0248(98)01265-2
[63] Arthur, J. R.: Molecular beam Epitaxy. In: Surface Science 500 (2002),
Nr. 1-3, S. 189–217. http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(01)
01525-4
[64] McCray, W.: MBE deserves a place in the history books: Commentary.
In: Nature Nanotechnology 2 (2007), S. 259–261
[65] Herman, M. A. ; Sitter, H.: Springer series in materials science. Bd. 7:
Molecular beam epitaxy: Fundamentals and current status. 1.Auflage.
Berlin, New York : Springer-Verlag, 1989. – ISBN 3540190759
[66] Pohl, U. W.: Epitaxy of semiconductors: Introduction to physical
144
Literatur
principles. 1. Auflage. Berlin, New York : Springer, 2013 (Graduate
texts in physics). – ISBN 978–3–642–32969–2
[67] Jousten, K.: Wutz Handbuch Vakuumtechnik: Theorie und Praxis. 8.
Auflage. Wiesbaden : Vieweg+Teubner Verlag, 2004. – ISBN 978–3–
322–96972–9
[68] Asai, M. ; Ueba, H. ; Tatsuyama, C.: Heteroepitaxial growth of Ge
films on the Si(100)-2×1 surface. In: Journal of Applied Physics 58
(1985), Nr. 7, S. 2577. http://dx.doi.org/10.1063/1.335886
[69] Eaglesham, D. ; Cerullo, M.: Dislocation-free Stranski-Krastanow
growth of Ge on Si(100). In: Physical Review Letters 64 (1990), Nr. 16,
S. 1943–1946. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.64.1943
[70] Mo, Y.-W ; Savage, D. ; Swartzentruber, B. ; Lagally, M.:
Kinetic pathway in Stranski-Krastanov growth of Ge on Si(001). In:
Physical Review Letters 65 (1990), Nr. 8, S. 1020–1023. http://dx.
doi.org/10.1103/PhysRevLett.65.1020
[71] Kandel, D. ; Kaxiras, E.: Surfactant Mediated Crystal Growth
of Semiconductors. In: Physical Review Letters 75 (1995), Nr. 14, S.
2742–2745. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.75.2742
[72] Grimm, A. ; Fissel, A. ; Bugiel, E. ; Wietler, T. F.: In situ
observation of low temperature growth of Ge on Si(111) by reflection
high energy electron diffraction. In: Applied Surface Science 370 (2016),
S. 40–48. http://dx.doi.org/10.1016/j.apsusc.2016.02.144
[73] Miki, K. ; Sakamoto, K. ; Sakamoto, T.: Rheed Observation
of Lattice Relaxation During Ge/Si(001) Heteroepitaxy. In: MRS
Proceedings 148 (1989), S. 323–328. http://dx.doi.org/10.1557/
PROC-148-323
[74] Deelman, P. W. ; Thundat, T. ; Schowalter, L. J.: AFM and
RHEED study of Ge islanding on Si(111) and Si(100). In: Applied
Surface Science 104-105 (1996), S. 510–515. http://dx.doi.org/10.
1016/S0169-4332(96)00195-X
[75] Deelman, P. W. ; Schowalter, L. J. ; Thundat, T.: In situ mea-
surements of temperature-dependent strain relaxation of Ge/Si(111).
In: Journal of Vacuum Science & Technology A: Vacuum, Surfaces,
and Films 15 (1997), Nr. 3, S. 930. http://dx.doi.org/10.1116/1.
580626
[76] Bolkhovityanov, Yu B. ; Sokolov, L. V.: Ge-on-Si films obtained
by epitaxial growing: edge dislocations and their participation in plastic




[77] Ichikawa, T. ; Ino, S.: Rheed study on the Ge/Si(111) and Si/Ge(111)
systems: Reaction of Ge with the Si(111)(7 × 7) surface. In: Surface
Science 136 (1984), Nr. 2-3, S. 267–284. http://dx.doi.org/10.1016/
0039-6028(84)90611-3
[78] Takayanagi, K. ; Tanishiro, Y. ; Takahashi, S. ; Takahashi, M.:
Structure analysis of Si(111)-7 × 7 reconstructed surface by transmis-
sion electron diffraction. In: Surface Science 164 (1985), Nr. 2-3, S.
367–392. http://dx.doi.org/10.1016/0039-6028(85)90753-8
[79] Wang, Y.-L ; Guo, H.-M ; Qin, Z.-H ; Ma, H.-F ; Gao, H.-J: Toward
a Detailed Understanding of Si(111)-7×7 Surface and Adsorbed Ge
Nanostructures: Fabrications, Structures, and Calculations. In: Journal
of Nanomaterials 2008 (2008), Nr. 1, S. 1–18. http://dx.doi.org/10.
1155/2008/874213
[80] Fissel, A.: Artificially layered heteropolytypic structures based on SiC
polytypes: molecular beam epitaxy, characterization and properties. In:
Physics Reports 379 (2003), Nr. 3-4, S. 149–255. http://dx.doi.org/
10.1016/S0370-1573(02)00632-4
[81] Osten, H. J. ; Klatt, J.: In situ monitoring of strain relaxation during
antimony-mediated growth of Ge and Ge1-yCy layers on Si(001) using
reflection high energy electron diffraction. In: Applied Physics Letters
65 (1994), Nr. 5, S. 630. http://dx.doi.org/10.1063/1.112253
[82] Tetzlaff, D. ; Wietler, T. F. ; Bugiel, E. ; Osten, H. J.: Strain
relaxation of thin Ge films on Si(001) grown by carbon-mediated epitaxy.
In: Journal of Crystal Growth 378 (2013), S. 254–258. http://dx.doi.
org/10.1016/j.jcrysgro.2012.12.087
[83] Maes, J. W. ; Schannen, O.F.Z. ; Trommel, J. ; Werner, K. ;
Radelaar, S. ; Balk, P.: Detection of Misfit Strain Relaxation in MBE
Grown Si1-xGex Films by Dynamic Monitoring of Rheed Diffraction
Features. In: MRS Proceedings 263 (1992). http://dx.doi.org/10.
1557/PROC-263-427
[84] Suzuki, M. ; Shigeta, Y.: Growth of nanoscale Ge magic islands on
Si()-7×7 substrate. In: Surface Science 539 (2003), Nr. 1-3, S. 113–119.
http://dx.doi.org/10.1016/S0039-6028(03)00753-2
[85] Asaoka, H. ; Yamazaki, T. ; Yokoyama, Y. ; Yamaguchi, K.:
Direct stress measurement of Si(111) 7×7 reconstruction. In: Journal
of Crystal Growth 378 (2013), S. 37–40. http://dx.doi.org/10.1016/
j.jcrysgro.2012.12.124
[86] Carlisle, J. ; Miller, T. ; Chiang, T.-C: Atomic origins of surface
core levels on Si(111)-(7×7) studied by site-dependent Ge substitution.
146
Literatur
In: Physical Review B 45 (1992), Nr. 7, S. 3811–3814. http://dx.doi.
org/10.1103/PhysRevB.45.3811
[87] Carlisle, J. A. ; Miller, T. ; Chiang, T.-C.: Ge chemisorption and
alloying on the Si(111)-(7×7) surface. In: Physical Review B 49 (1994),
Nr. 19, S. 13600–13606. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.49.
13600
[88] Copel, M. ; Reuter, M. ; Kaxiras, Efthimios ; Tromp, R.: Surfac-
tants in epitaxial growth. In: Physical Review Letters 63 (1989), Nr. 6,
S. 632–635. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.63.632
[89] Wietler, T. F. ; Bugiel, E. ; Hofmann, K. R.: Surfactant-mediated
epitaxy of relaxed low-doped Ge films on Si(001) with low defect
densities. In: Applied Physics Letters 87 (2005), Nr. 18, S. 182102.
http://dx.doi.org/10.1063/1.2120900
[90] Voigtla¨nder, B. ; Zinner, A.: Surfactant-mediated epitaxy of Ge
on Si(111): The role of kinetics and characterization of the Ge layers.
In: Journal of Vacuum Science & Technology A: Vacuum, Surfaces,
and Films 12 (1994), Nr. 4, S. 1932. http://dx.doi.org/10.1116/1.
578985
[91] Wietler, T. F.: Surfactant-modifizierte Epitaxie fu¨r Ge/Si-
Heterobauelemente. Dissertation, Leibniz Universita¨t Hannover, 2010
[92] Gunnella, R. ; Castrucci, P. ; Pinto, N. ; Davoli, I. ; Se´billeau,
D. ; Crescenzi, M. de: X-ray photoelectron-diffraction study of
intermixing and morphology at the Ge/Si(001) and Ge/Sb/Si(001)
interface. In: Physical Review B 54 (1996), Nr. 12, S. 8882–8891.
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.54.8882
[93] Horn-von Hoegen, M. ; Mu¨ller, B. H. ; Al-Falou, A.: Strain relief
by microroughness in surfactant-mediated growth of Ge on Si(001). In:
Physical Review B 50 (1994), Nr. 16, S. 11640–11652. http://dx.doi.
org/10.1103/PhysRevB.50.11640
[94] Schmidt, Th ; Kroeger, R. ; Clausen, T. ; Falta, J. ; Janzen,
A. ; Kammler, M. ; Kury, P. ; Zahl, P. ; Horn-von Hoegen, M.:
Surfactant-mediated epitaxy of Ge on Si(111): Beyond the surface. In:
Applied Physics Letters 86 (2005), Nr. 11, S. 111910. http://dx.doi.
org/10.1063/1.1882760
[95] Eaglesham, D. ; White, A. ; Feldman, L. ; Moriya, N. ; Jacobson,
D.: Equilibrium shape of Si. In: Physical Review Letters 70 (1993),




[96] Hull, Robert ; Bean, John C.: Misfit dislocations in lattice-
mismatched epitaxial films. In: Critical Reviews in Solid State and
Materials Sciences 17 (1992), Nr. 6, 507–546. http://dx.doi.org/10.
1080/10408439208244585
[97] Reinking, D. ; Kammler, M. ; Horn-von Hoegen, M. ; Hofmann,
K. R.: Enhanced Sb segregation in surfactant-mediated-heteroepitaxy:
High-mobility, low-doped Ge on Si. In: Applied Physics Letters 71
(1997), Nr. 7, S. 924. http://dx.doi.org/10.1063/1.119690
[98] Wang, G. ; Loo, R. ; Simoen, E. ; Souriau, L. ; Caymax, M. ;
Heyns, M. M. ; Blanpain, B.: A model of threading dislocation
density in strain-relaxed Ge and GaAs epitaxial films on Si (100). In:
Applied Physics Letters 94 (2009), Nr. 10, S. 102115. http://dx.doi.
org/10.1063/1.3097245
[99] Tetzlaff, D.: Kohlenstoff-unterstu¨tzte Germaniumepitaxie auf Silizi-
um. Dissertation, Leibniz Universita¨t Hannover, 2013
[100] Wietler, T. F. ; Bugiel, E. ; Hofmann, K. R.: Surfactant-mediated
epitaxy of high-quality low-doped relaxed germanium films on silicon
(001). In: Thin Solid Films 508 (2006), Nr. 1-2, S. 6–9. http://dx.
doi.org/10.1016/j.tsf.2005.08.410
[101] Wu, X. ; Weatherly, G.C: Cracking phenomena in In0.25Ga0.75As
films on InP substrates. In: Acta Materialia 47 (1999), Nr. 12, S.
3383–3394. http://dx.doi.org/10.1016/S1359-6454(99)00211-6
[102] Kaplan, R.: LEED study of the stepped surface of vicinal Si (100).
In: Surface Science 93 (1980), Nr. 1, S. 145–158. http://dx.doi.org/
10.1016/0039-6028(80)90052-7
[103] Itoh, H. ; Narui, S. ; Zhang, Z. ; Ichonokawa, T.: Structure of
double-atomic-height steps in Si(001) vicinal surfaces observed by scan-
ning tunneling microscopy. In: Surface Science Letters 277 (1992), Nr. 3,
S. L70–L76. http://dx.doi.org/10.1016/0167-2584(92)90136-S
[104] Alcotte, R. ; Martin, M. ; Moeyaert, J. ; Cipro, R. ; David, S. ;
Bassani, F. ; Ducroquet, F. ; Bogumilowicz, Y. ; Sanchez, E. ; Ye,
Z. ; Bao, X. Y. ; Pin, J. B. ; Baron, T.: Epitaxial growth of antiphase
boundary free GaAs layer on 300 mm Si(001) substrate by metalorganic
chemical vapour deposition with high mobility. In: APL Materials 4
(2016), Nr. 4, S. 046101. http://dx.doi.org/10.1063/1.4945586
[105] Sieg, R. M. ; Ringel, S. A. ; Ting, S. M. ; Fitzgerald, E. A. ;
Sacks, R. N.: Anti-phase domain-free growth of GaAs on offcut (001)
Ge wafers by molecular beam epitaxy with suppressed Ge outdiffusion.
148
Literatur
In: Journal of Electronic Materials 27 (1998), Nr. 7, S. 900–907. http:
//dx.doi.org/10.1007/s11664-998-0116-1
[106] Sieg, R. M. ; Ringel, S. A. ; Ting, S. M. ; Samavedam, S. B. ; Currie,
M. ; Langdo, T. ; Fitzgerald, E. A.: Toward device-quality GaAs
growth by molecular beam epitaxy on offcut Ge/Si1-xGex/Si substrates.
In: Journal of Vacuum Science & Technology B: Microelectronics and
Nanometer Structures 16 (1998), Nr. 3, S. 1471. http://dx.doi.org/
10.1116/1.589968
[107] Ting, S. M. ; Fitzgerald, E. A.: Metal-organic chemical vapor
deposition of single domain GaAs on Ge/GexSi1-x/Si and Ge substrates.
In: Journal of Applied Physics 87 (2000), Nr. 5, S. 2618. http://dx.
doi.org/10.1063/1.372227
[108] Chadi, D.: Stabilities of single-layer and bilayer steps on Si(001)
surfaces. In: Physical Review Letters 59 (1987), Nr. 15, S. 1691–1694.
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.59.1691
[109] Aspnes, D. E. ; Ihm, J.: Biatomic steps on (001) silicon surfaces.
In: Physical review letters 57 (1986), Nr. 24, S. 3054–3057. http:
//dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.57.3054
[110] Doucette, L. D. ; da Cunha, M. P. ; Lad, R. J.: Precise orientation
of single crystals by a simple x-ray diffraction rocking curve method.
In: Review of Scientific Instruments 76 (2005), Nr. 3, S. 036106. http:
//dx.doi.org/10.1063/1.1867392
[111] Griffirh, J. E. ; Kochanski, G. P.: The atomic structure of vicinal
Si(OO1) and Ge(001). In: Critical Reviews in Solid State and Materials
Sciences 16 (1990), Nr. 4, S. 255–289. http://dx.doi.org/10.1080/
10408439008243750
[112] Schro¨der-Bergen, E. ; Ranke, W.: Steps on Si(001) vicinal surfaces
tilted by various angles in the [10]-, [100]- and [20]-zones, investigated
by high-resolution LEED. In: Surface Science 259 (1991), Nr. 3, S.
323–338. http://dx.doi.org/10.1016/0039-6028(91)90562-7
[113] Wasserfall, J. ; Ranke, W.: Azimuthal variation of the step distri-
bution on vicinal Si(001) surfaces. In: Surface Science 315 (1994), Nr.
3, S. 227–236. http://dx.doi.org/10.1016/0039-6028(94)90127-9
[114] Ruhkopf, Jasper: Molekularstrahlepitaxie von Germanium auf vizi-
nalen Siliziumsubstraten. Diplomarbeit, Leibniz Universita¨t Hannover,
2013
[115] Gutakovskii, A. K. ; Katkov, A. V. ; Katkov, M. I. ; Pche-
lyakov, O. P. ; Revenko, M. A.: Influence of the step height
149
Literatur
of the vicinal surface of germanium on the formation of antipha-
se boundaries in a gallium-arsenide-germanium-gallium-arsenide(001)
system. In: Technical Physics Letters 24 (1998), Nr. 12, 949–951.
http://dx.doi.org/10.1134/1.1262328
[116] Tanoto, H. ; Yoon, S. F. ; Loke, W. K. ; Fitzgerald, E. A.
; Dohrman, C. ; Narayanan, B. ; Doan, M. T. ; Tung, C. H.:
Growth of GaAs on vicinal Ge surface using low-temperature migration-
enhanced epitaxy. In: Journal of Vacuum Science & Technology B:
Microelectronics and Nanometer Structures 24 (2006), Nr. 1, S. 152.
http://dx.doi.org/10.1116/1.2151220
[117] Fitzgerald, E. A. ; Kuo, J. M. ; Xie, Y. H. ; Silverman, P. J.:
Necessity of Ga prelayers in GaAs/Ge growth using gas-source molecular
beam epitaxy. In: Applied Physics Letters 64 (1994), Nr. 6, S. 733.
http://dx.doi.org/10.1063/1.111049
[118] Mizuguchi, K. ; Hayafuji, N. ; Ochi, S. ; Murotani, T. ; Fujikawa,
K.: MOCVD GaAs growth on Ge (100) and Si (100) substrates. In:
Journal of Crystal Growth 77 (1986), Nr. 1-3, 509–514. http://dx.
doi.org/10.1016/0022-0248(86)90345-3
[119] Li, Yuan ; Salviati, G. ; Bongers, M.M.G. ; Lazzarini, L. ; Nasi, L.
; Giling, L. J.: On the formation of antiphase domains in the system of
GaAs on Ge. In: Journal of Crystal Growth 163 (1996), Nr. 3, 195–202.
http://dx.doi.org/10.1016/0022-0248(95)00958-2
[120] Lazzarini, L. ; Nasi, L. ; Salviati, G. ; Fregonara, C.Z ; Li, Y. ;
Giling, L.J ; Hardingham, C. ; Holt, D.B: Antiphase disorder in
GaAs/Ge heterostructures for solar cells. In: Micron 31 (2000), Nr. 3,
S. 217–222. http://dx.doi.org/10.1016/S0968-4328(99)00086-4
[121] Pukite, P. R. ; Cohen, P. J.: Suppression of antiphase domains in the
growth of GaAs on Ge(100) by Molecular Beam Epitaxy. In: Journal
of Crystal Growth 81 (1978), S. 214–220
[122] Sheldon, P. ; Yacobi, B. G. ; Jones, K. M. ; Dunlavy, D. J.: Growth
and characterization of GaAs/Ge epilayers grown on Si substrates by
molecular beam epitaxy. In: Journal of Applied Physics 58 (1985), Nr.
11, S. 4186. http://dx.doi.org/10.1063/1.335551
[123] Gutakovsky, A.K ; Katkov, A.V ; Katkov, M.I ; Pchelyakov,
O.P ; Revenko, M.A: Effect of Ga predeposition layer on the growth of
GaAs on vicinal Ge(001). In: Journal of Crystal Growth 201-202 (1999),
232–235. http://dx.doi.org/10.1016/S0022-0248(98)01328-1
[124] Carlin, J. A. ; Hudait, M. K. ; Ringel, S. A. ; Wilt, D. M. ; Clark,
E. B. ; Leitz, C. W. ; Currie, M. ; Langdo, T. ; Fitzgerald,
150
Literatur
E. A.: High efficiency GaAs-on-Si solar cells with high VOC using
graded GeSi buffers. In: Photovoltaic Specialists Conference, 2000.
Conference Record of the Twenty-Eighth IEEE (2000), S. 1006–1011.
http://dx.doi.org/10.1109/PVSC.2000.916056
[125] Li, W. ; Laaksonen, S. ; Haapamaa, J. ; Pessa, M.: Growth of device-
quality GaAs layer directly on (001) Ge substrates by both solid-source
and gas-source MBE. In: Journal of Crystal Growth 227-228 (2001), S.
104–107. http://dx.doi.org/10.1016/S0022-0248(01)00641-8
[126] Faucher, J. ; Masuda, T. ; Lee, M. L.: Initiation strategies for
simultaneous control of antiphase domains and stacking faults in GaAs
solar cells on Ge. In: Journal of Vacuum Science & Technology B:
Nanotechnology and Microelectronics 34 (2016), Nr. 4, S. 041203. http:
//dx.doi.org/10.1116/1.4945659
[127] Braun, W.: Applied RHEED: Reflection high-energy electron diffraction
during crystal growth. Bd. 154. 1. Auflage. Berlin [u.a.] : Springer, 1999.
– ISBN 3–540–65199–3
[128] Ino, S.: Some New Techniques in Reflection High Elelectron Diffraction
(RHEED) Application to Surface Structure Studies. In: Japanese
Journal of Applied Physics 16 (1977), Nr. 6, S. 891–908. http://dx.
doi.org/10.1143/JJAP.16.891
[129] Henzler, M. ; Go¨pel, W.: Oberfla¨chenphysik des Festko¨rpers. 2.
Auflage. Stuttgart : Teubner, 1994 (Teubner-Studienbu¨cher. Physik). –
ISBN 3519130475
[130] Tetzlaff, D. ; Wietler, T. F. ; Bugiel, E. ; Osten, H. J.: Carbon-
mediated growth of thin, fully relaxed germanium films on silicon. In:
Applied Physics Letters 100 (2012), Nr. 1, S. 012108. http://dx.doi.
org/10.1063/1.3675450
[131] Harris, J.J ; A. Joyce, B. ; Dobson, P.J: Oscillations in the surface
structure of Sn-doped GaAs during growth by MBE. In: Surface
Science 103 (1981), Nr. 1, S. L90–L96. http://dx.doi.org/10.1016/
0039-6028(81)90091-1
[132] Daniluk, A. ; Mazurek, P. ; Miko lajczak, P.: RHEED intensity
oscillations observed during growth of Ge on Si(111) substrates. In:
Surface Science 369 (1996), Nr. 1-3, S. 91–98. http://dx.doi.org/
10.1016/S0039-6028(96)00924-7
[133] Demtro¨der, W.: Experimentalphysik: Band 3: Atome, Moleku¨le und
Festko¨rper. 3. Auflage. Berlin : Springer, 2005. – ISBN 3540214739
[134] Hunklinger, S.: Festko¨rperphysik. 2. Auflage. Mu¨nchen and Wien :
Oldenbourg, 2007. – ISBN 978–3486575620
151
Literatur
[135] Kittel, C.: Einfu¨hrung in die Festko¨rperphysik. 14. Auflage. Mu¨nchen
[u.a.] : Oldenbourg, 2006. – ISBN 3486577239
[136] Ashcroft, N. W. ; Mermin, N. D.: Festko¨rperphysik. 2. Auflage.
Mu¨nchen and Wien : Oldenbourg, 2005. – ISBN 3486577204
[137] Broglie, L. V.: Recherches sur la the´orie des quanta. In: Annales de
Physique 1925 (1924), Nr. 10–se´rie, III, S. 22–128
[138] Bravais, A.: Me´moire sur les syste`mes forme´s par des points distribue´s
re´gulie`rement sur un plan ou dans l’e´space. In: Journal de l’E´cole
Polytechnique (1850), Nr. 19, S. 1–128
[139] Ewald, P.: Zur Theorie der Interferenzen der Ro¨ntgenstrahlen in
Kristallen. In: Physikalische Zeitschrift 14 (1913), Nr. 11, S. 465–472
[140] Zhu, J.-H. ; Brunner, K. ; Abstreiter, G.: Step characterization
on vicinal Si surfaces by reflection high-energy electron diffraction at
arbitrary azimuths. In: Applied Surface Science 137 (1999), Nr. 1-4, S.
191–196. http://dx.doi.org/10.1016/S0169-4332(98)00481-4
[141] Tegenkamp, C. ; Wollschla¨ger, J. ; Pfnu¨r, H. ; Meyer zu He-
ringdorf, F.-J ; Horn-von Hoegen, M.: Step and kink correlations
on vicinal Ge(100) surfaces investigated by electron diffraction. In:
Physical Review B 65 (2002), Nr. 23. http://dx.doi.org/10.1103/
PhysRevB.65.235316
[142] Friedrich, W. ; Knipping, P. ; Laue, M. von: Interferenz-
Erscheinungen bei Ro¨ntgenstrahlen. Mu¨nchen : Ko¨niglich Bayrische
Akademie der Wissenschaften, 1912
[143] Eckert, M.: Max von Laue and the discovery of X-ray diffraction in
1912. In: Annalen der Physik 524 (2012), Nr. 5, S. A83–A85. http:
//dx.doi.org/10.1002/andp.201200724
[144] Bragg, W. H. ; Bragg, W. L.: The Reflection of X-rays by Crystals.
In: Proceedings of the Royal Society A: Mathematical, Physical and
Engineering Sciences 88 (1913), Nr. 605, S. 428–438. http://dx.doi.
org/10.1098/rspa.1913.0040
[145] Williams, D. B. ; Carter, C. B.: Transmission electron microscopy:
A textbook for materials science. 2. Auflage. New York and London :
Springer, 2009. – ISBN 978–0–387–76500–6
[146] Brantley, W. A.: Calculated elastic constants for stress problems
associated with semiconductor devices. In: Journal of Applied Physics
44 (1973), Nr. 1, S. 534. http://dx.doi.org/10.1063/1.1661935
[147] Ayers, J. E.: The measurement of threading dislocation densities in
semiconductor crystals by X-ray diffraction. In: Journal of Crystal
152
Literatur
Growth 135 (1994), Nr. 1-2, S. 71–77. http://dx.doi.org/10.1016/
0022-0248(94)90727-7
[148] Zaumseil, P.: Characterization of the perfection of Si1-xGx layers on
silicon by x-ray methods. In: Journal of Crystal Growth 129 (1993),
Nr. 3-4, S. 537–542. http://dx.doi.org/10.1016/0022-0248(93)
90488-I
[149] Parratt, L.: Surface Studies of Solids by Total Reflection of X-Rays.
In: Physical Review 95 (1954), Nr. 2, S. 359–369. http://dx.doi.org/
10.1103/PhysRev.95.359
[150] Tolan, Metin: Springer tracts in modern physics. Bd. 148: X-ray
scattering from soft-matter thin films: Materials science and basic
research. 1. Auflage. Berlin and New York : Springer, 1999. – ISBN
978–3–540–65182–6
[151] Ruska, E. ; Knoll, M.: Das Elektronenmikroskop. In: Zeitschrift
fu¨r Physik 78 (1932), S. 318–339. http://dx.doi.org/10.1007/
BF01342199
[152] Ardenne, M.: Das Elektronen-Rastermikroskop. In: Zeitschrift fu¨r
Physik 109 (1938), Nr. 9-10, S. 553–572. http://dx.doi.org/10.1007/
BF01341584
[153] Fultz, B. ; Howe, J. M.: Transmission electron microscopy and
diffractometry of materials. 3. Auflage. Berlin, New York : Springer,
2008. – ISBN 978–3–540–73886–2
[154] Binnig, G. ; Rohrer, H. ; Gerber, Ch ; Weibel, E.: Surface Studies
by Scanning Tunneling Microscopy. In: Physical Review Letters 49
(1982), Nr. 1, S. 57–61. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevLett.
49.57
[155] Hofmann, Philip: Surface physics: An introduction. Philip Hofmann,
2013. – ISBN 978–87–996090–0–0
[156] Neddermeyer, H.: Scanning tunnelling microscopy of semiconductor
surfaces. In: Reports on Progress in Physics 59 (1996), Nr. 6, 701–769.
http://dx.doi.org/10.1088/0034-4885/59/6/001
[157] Binnig, G. ; Quate, C. F.: Atomic Force Microscope. In: Physical
Review Letters 56 (1986), Nr. 9, S. 930–933. http://dx.doi.org/10.
1103/PhysRevLett.56.930
[158] Wiesendanger, R.: Scanning probe microscopy and spectroscopy:
Methods and applications. 1. Auflage. Cambridge : Cambridge University
Press, 2012. – ISBN 0521428475
153
Literatur
[159] Eaton, P. ; West, P.: Atomic force microscopy. 1. Auflage. Oxford
[u.a.] : Oxford Univ. Press, 2010. – ISBN 978–0–19–957045–4
[160] Bowen, W. R. ; Hilal, N.: Atomic force microscopy in process
engineering: Introduction to AFM for improved processes and products.
Amsterdam [u.a.] : Elsevier/Butterworth-Heinemann, 2009. – ISBN
978–1–85617–517–3
[161] Hofmann, Siegfried: Springer series in surface sciences. Bd. 49: Auger-
and X-Ray Photoelectron Spectroscopy in Materials Science: A user-
oriented guide. 1. Auflage. Berlin, Heidelberg : Springer Berlin Hei-
delberg, 2013. http://dx.doi.org/10.1007/978-3-642-27381-0. –
ISBN 978–3–642–27380–3
[162] Schwendt, D.: Charakterisierung von bina¨ren und terna¨ren Seltene
Erden Oxiden. Dissertation, Leibniz Universita¨t Hannover, 2012
[163] Seah, M. P. ; Dench, W. A.: Quantitative electron spectroscopy of
surfaces: A standard data base for electron inelastic mean free paths
in solids. In: Surface and Interface Analysis 1 (1979), Nr. 1, S. 2–11.
http://dx.doi.org/10.1002/sia.740010103
[164] Tanuma, S. ; Powell, C. J. ; Penn, D. R.: Calculations of electron
inelastic mean free paths. IX. Data for 41 elemental solids over the 50
eV to 30 keV range. In: Surface and Interface Analysis 43 (2011), Nr.
3, S. 689–713. http://dx.doi.org/10.1002/sia.3522
[165] Yu, P. Y. ; Cardona, M.: Fundamentals of semiconductors: Physics
and materials properties. 4. Auflage. Berlin, New York : Springer, 2010
(Graduate texts in physics). – ISBN 978–3–642–00709–5
[166] Park, C.-Y. ; Abukawa, T. ; Kinoshita, T. ; Enta, Y. ; Kono, S.:
Low Energy Electron Diffraction and X-Ray Photoelectron Spectroscopy
Studies of the Formation of Submonolayer Interfaces of Sb/Si(111). In:
Japanese Journal of Applied Physics 27 (1988), Nr. Part 1, No. 1, S.
147–148. http://dx.doi.org/10.1143/JJAP.27.147
[167] Andrieu, S.: Sb adsorption on Si(111) analyzed by ellipsometry
and reflection high–energy electron diffraction: Consequences for Sb
doping in Si molecular–beam epitaxy: Consequences for Sb doping in
Si molecular-beam epitaxy. In: Journal of Applied Physics 69 (1991),
Nr. 3, S. 1366. http://dx.doi.org/10.1063/1.347274
[168] Guesmi, H. ; Lapena, L. ; Tre´glia, G. ; Mu¨ller, P.: Coverage
dependence of Sb/Si(111) adsorption and desorption modes: Interplay
between chemical interactions and site transitions. In: Physical Review B
77 (2008), Nr. 8. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.77.085402
154
Literatur
[169] Slawig, D.: Impact of Substrate Orientation on Carbon mediated
epitaxy of Ge on Si. Master Thesis, Leibniz Universita¨t Hannover, 2016
[170] Cimalla, V. ; Stauden, Th. ; Ecke, G. ; Scharmann, F. ; Eichhorn,
G. ; Pezoldt, J. ; Sloboshanin, S. ; Schaefer, J. A.: Initial
stages in the carbonization of (111)Si by solid-source molecular beam
epitaxy. In: Applied Physics Letters 73 (1998), Nr. 24, S. 3542. http:
//dx.doi.org/10.1063/1.122801
[171] Koitzsch, C. ; Conrad, D. ; Scheerschmidt, K. ; Scharmann, F.
; Maslarski, P. ; Pezoldt, J.: Carbon-induced reconstructions on
Si(111) investigated by RHEED and molecular dynamics. In: Applied
Surface Science 179 (2001), Nr. 1-4, S. 49–54. http://dx.doi.org/
10.1016/S0169-4332(01)00262-8
[172] Niwano, M. ; Kageyama, J. ; Kurita, K. ; Kinashi, K. ; Takahashi,
I. ; Miyamoto, N.: Infrared spectroscopy study of initial stages of
oxidation of hydrogen-terminated Si surfaces stored in air. In: Journal
of Applied Physics 76 (1994), Nr. 4, S. 2157. http://dx.doi.org/10.
1063/1.357627
[173] Grundner, M. ; Jacob, H.: Investigations on hydrophilic and hy-
drophobic silicon (100) wafer surfaces by X-ray photoelectron and
high-resolution electron energy loss-spectroscopy. In: Applied Physics
A: Solids and Surfaces 39 (1986), Nr. 2, S. 73–82. http://dx.doi.
org/10.1007/BF00616822
[174] Lippert, G.: Deutsche Hochschulschriften. Bd. 1056: Verunreinigung
in der Siliziummolekularstrahlepitaxie. Egelsbach and Frankfurt (Main)
and Washington : Ha¨nsel-Hohenhausen, 1995. – ISBN 3826710568
[175] Tabe, M.: UV ozone cleaning of silicon substrates in silicon molecular
beam epitaxy. In: Applied Physics Letters 45 (1984), Nr. 10, S. 1073.
http://dx.doi.org/10.1063/1.95019
[176] Tabe, M.: Etching of SiO2 Films by Si in Ultra-High Vacuum. In:
Japanese Journal of Applied Physics 21 (1982), Nr. Part 1, No. 3, S.
534–538. http://dx.doi.org/10.1143/JJAP.21.534
[177] Reimers, C.: Herstellung und Charakterisierung n-dotierter Epita-
xieschichten auf Siliziumsubstraten. Masterarbeit, Leibniz Universita¨t
Hannover, 2013
[178] Lessmann, A. ; Drube, W. ; Materlik, G.: Backreflection XSW and
ARUPS studies of Sb/Ge(001)-2 × 1. In: Surface Science 323 (1995),




[179] Nordling, C. ; Sokolowski, E. ; Siegbahn, K.: Precision Method
for Obtaining Absolute Values of Atomic Binding Energies. In: Physical
Review 105 (1957), Nr. 5, S. 1676–1677. http://dx.doi.org/10.1103/
PhysRev.105.1676
[180] Sokolowski, E. ; Nordling, C. ; Siegbahn, K.: Chemical Shift Effect
in Inner Electronic Levels of Cu Due to Oxidation. In: Physical Review
110 (1958), Nr. 3, S. 776. http://dx.doi.org/10.1103/PhysRev.110.
776
[181] Prabhakaran, K. ; Ogino, T.: Oxidation of Ge(100) and Ge(111)
surfaces: an UPS and XPS study. In: Surface Science 325 (1995), Nr. 3,
S. 263–271. http://dx.doi.org/10.1016/0039-6028(94)00746-2
[182] Gwyddion version 2.31: In: Open source software, www.gwyddion.net
[183] Laha, A. ; Bugiel, E. ; Wang, J. X. ; Sun, Q. Q. ; Fissel, A. ;
Osten, H. J.: Effect of domain boundaries on the electrical properties
of crystalline Gd2O3 thin films. In: Applied Physics Letters 93 (2008),
Nr. 18, 182907. http://dx.doi.org/10.1063/1.3009206
[184] Bues, W. ; Wartenberg, H. V.: Das System Ge/Geo/GeO2. In:
Z. Anorg. Allg. Chem. (Zeitschrift fu¨r anorganische und allgemeine
Chemie) 266 (1951), Nr. 6, S. 281–288. http://dx.doi.org/10.1002/
zaac.19512660602
[185] Hoch, M. ; Johnston, H. L.: The Germanium-Oxygen System. In:
The Journal of Chemical Physics 22 (1954), Nr. 8, S. 1376. http:
//dx.doi.org/10.1063/1.1740398
[186] Doi, T. ; Ichikawa, M. ; Hosoki, S. ; Ninomiya, K.: Anisotropic
diffusion between the step-up and the step-down directions on a Si(001)
surface. In: Physical Review B 53 (1996), Nr. 24, S. 16609–16614.
http://dx.doi.org/10.1103/PhysRevB.53.16609
[187] Dismukes, J. P. ; Ekstrom, L. ; Paff, R. J.: Lattice Parameter
and Density in Germanium-Silicon Alloys. In: The Journal of Physical
Chemistry 68 (1964), Nr. 10, S. 3021–3027. http://dx.doi.org/10.
1021/j100792a049
[188] Kasper, E. ; Schuh, A. ; Bauer, G. ; Holla¨nder, B. ; Kibbel,
H.: Test of Vegard’s law in thin epitaxial SiGe layers. In: Journal of
Crystal Growth 157 (1995), Nr. 1-4, S. 68–72
[189] Vegard, L.: Die Konstitution der Mischkristalle und die Raumfu¨llung
der Atome. In: Zeitschrift fu¨r Physik 5 (1921), Nr. 1, S. 17–26. http:
//dx.doi.org/10.1007/BF01349680
[190] Ichimiya, A. ; Cohen, P. I.: Reflection high-energy electron diffraction.
156
Literatur
1. Auflage. Cambridge and U.K, New York : Cambridge University
Press, 2004. – ISBN 978–0521453738
[191] Feltrin, A. ; Freundlich, A.: RHEED metrology of Stranski–
Krastanov quantum dots. In: Journal of Crystal Growth 301-302 (2007),
S. 38–41. http://dx.doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2006.11.294
[192] Nabetani, Y. ; Ishikawa, T. ; Noda, S. ; Sasaki, A.: Initial growth
stage and optical properties of a three-dimensional InAs structure
on GaAs. In: Journal of Applied Physics 76 (1994), Nr. 1, S. 347.
http://dx.doi.org/10.1063/1.358483
[193] Osten, H. J. ; Klatt, J. ; Lippert, G. ; Bugiel, E.: Surfactant-
mediated growth of germanium on Si(100) by MBE and SPE. In:
Journal of Crystal Growth 127 (1993), Nr. 1-4, 396–400. http://dx.
doi.org/10.1016/0022-0248(93)90647-F
[194] LaBella, V. P. ; Bullock, D. W. ; Emery, C. ; Ding, Z. ; Thibado,
P. M.: Enabling electron diffraction as a tool for determining substrate
temperature and surface morphology. In: Applied Physics Letters 79
(2001), Nr. 19, S. 3065. http://dx.doi.org/10.1063/1.1416477
[195] Farrell, H. H. ; Palmstrom, C. J.: Reflection high energy electron
diffraction characteristic absences in GaAs(100) (2×4)–As: A tool for
determining the surface stoichiometry. In: Journal of Vacuum Science
& Technology B: Nanotechnology and Microelectronics 8 (1990), Nr. 4,
S. 903. http://dx.doi.org/10.1116/1.584940
[196] Ka¨hler, Lars-Christian: Pra¨paration von virtuellen Germaniumsub-
straten fu¨r die Heteroepitaxie. Bachelorarbeit, Leibniz Universita¨t
Hannover, 2015
[197] Kim, J. ; McVittie, J. ; Saraswat, K. ; Nishi, Y. ; Liu, S. ; Tan,
S.: Germanium Surface Cleaning with Hydrochloric Acid. In: ECS
Transactions 3 (2006), Nr. 7, S. 1191–1196. http://dx.doi.org/10.
1149/1.2355913
[198] Klesse, W. M. ; Scappucci, G. ; Capellini, G. ; Simmons, M. Y.:
Preparation of the Ge(001) surface towards fabrication of atomic-scale
germanium devices. In: Nanotechnology 22 (2011), Nr. 14, S. 145604.
http://dx.doi.org/10.1088/0957-4484/22/14/145604
[199] Ponath, P. ; Posadas, A. B. ; Hatch, R. C. ; Demkov, A. A.:
Preparation of a clean Ge(001) surface using oxygen plasma cleaning.
In: Journal of Vacuum Science & Technology B: Nanotechnology and




[200] Ro¨ver, Kai-Sven: Herstellung und Charakterisierung du¨nner Gatedi-
elektrika auf Germanium. Dissertation, Leibniz Universita¨t Hannover,
2003
[201] Onsia, B. ; Conard, T. ; Gendt, S. d. ; Heyns, M. M. ; Hoflijk, I. ;
Mertens, P. W. ; Meuris, M. ; Raskin, G. ; Sioncke, S. ; Teerlinck,
I. ; Theuwis, A. ; van Steenbergen, J. ; Vinckier, C.: A Study of the
Influence of Typical Wet Chemical Treatments on the Germanium Wafer
Surface. In: Solid State Phenomena 103-104 (2005), S. 27–30. http:
//dx.doi.org/10.4028/www.scientific.net/SSP.103-104.27
[202] Zhang, X.-J. ; Xue G. ; Agarwal, R. ; Tsu, R. ; Hasan, M.-A. ;
Greene, J. E. ; Rockett, A.: Thermal desorption of ultraviolet–ozone
oxidized Ge(001) for substrate cleaning. In: Journal of Vacuum Science
& Technology A: Vacuum, Surfaces, and Films 11 (1993), Nr. 5, S. 2553.
http://dx.doi.org/10.1116/1.578606
[203] Gottschalch, V. ; Heinig, W. ; Butter, E. ; Rosin, H. ; Freydank,
G.: H3PO4 — etching of 001-faces of InP, (GaIn)P, GaP, and Ga(AsP).
In: Kristall und Technik 14 (1979), Nr. 5, S. 563–569. http://dx.doi.
org/10.1002/crat.19790140509
[204] Stirland, D. J.: Quantitative defect etching of GaAs on Si: Is it
possible? In: Applied Physics Letters 53 (1988), Nr. 24, S. 2432. http:
//dx.doi.org/10.1063/1.100211
[205] Yaung, K. N. ; Tomasulo, S. ; Lang, J. R. ; Faucher, J. ; Lee,
M. L.: Defect selective etching of GaAsyP1-yphotovoltaic materials. In:
Journal of Crystal Growth 404 (2014), S. 140–145. http://dx.doi.
org/10.1016/j.jcrysgro.2014.07.005
[206] Taftø, J. ; Spence, J. C. H.: A simple method for the determination of
structure-factor phase relationships and crystal polarity using electron
diffraction. In: Journal of Applied Crystallography 15 (1982), Nr. 1, S.
60–64. http://dx.doi.org/10.1107/S0021889882011352
[207] Narayanan, V. ; Mahajan, S. ; Bachmann, K. J. ; Woods, V. ;
Dietz, N.: Antiphase boundaries in GaP layers grown on (001) Si
by chemical beam epitaxy. In: Acta Materialia 50 (2002), Nr. 6, S.
1275–1287. http://dx.doi.org/10.1016/S1359-6454(01)00408-6
[208] Ne´meth, I. ; Kunert, B. ; Stolz, W. ; Volz, K.: Ways to quan-
titatively detect antiphase disorder in GaP films grown on Si(001)
by transmission electron microscopy. In: Journal of Crystal Growth
310 (2008), Nr. 23, S. 4763–4767. http://dx.doi.org/10.1016/j.
jcrysgro.2008.07.105
[209] Lin, Angie C. ; Fejer, M. M. ; Harris, James S.: Antiphase domain
158
Literatur
annihilation during growth of GaP on Si by molecular beam epitaxy.
In: Journal of Crystal Growth 363 (2013), S. 258–263. http://dx.doi.
org/10.1016/j.jcrysgro.2012.10.055
[210] Kuan, T. S. ; Chang, C.-A.: Electron microscope studies of a Ge–
GaAs superlattice grown by molecular beam epitaxy. In: Journal of
Applied Physics 54 (1983), Nr. 8, S. 4408. http://dx.doi.org/10.
1063/1.332688
[211] Posthill, J. B. ; Tarn, J. C. L. ; Das, K. ; Humphreys, T. P. ;
Parikh, N. R.: Observation of antiphase domain boundaries in GaAs on
silicon by transmission electron microscopy. In: Applied Physics Letters
53 (1988), Nr. 13, S. 1207. http://dx.doi.org/10.1063/1.100021
[212] Barrett, C.S.C. ; Martin, T. P. ; Bao, X.-Y. ; Kennon, E. L. ;
Gutierrez, L. ; Martin, P. ; Sanchez, E. ; Jones, K. S.: Effect of bulk
growth temperature on antiphase domain boundary annihilation rate
in MOCVD-grown GaAs on Si(001). In: Journal of Crystal Growth 450
(2016), S. 39–44. http://dx.doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2016.06.
021
[213] Monchoux, J. P. ; Chatain, D. ; Wynblatt, P.: A study of gallium
drops on germanium(111). In: Applied Surface Science 228 (2004), Nr. 1-
4, S. 357–364. http://dx.doi.org/10.1016/j.apsusc.2004.01.034
[214] Sugavaneshwar, R. P. ; Nagao, T. ; Nanda, K. K.: Fabrication
of Highly Dense Nanoholes by Self-Assembled Gallium Droplet on
Silicon Surface. In: Materials Express 2 (2012), Nr. 3, S. 245–250.
http://dx.doi.org/10.1166/mex.2012.1070
[215] Werner, K. ; Beyer, A. ; Oelerich, J. O. ; Baranovskii, S. D.
; Stolz, W. ; Volz, K.: Structural characteristics of gallium metal
deposited on Si (001) by MOCVD. In: Journal of Crystal Growth 405
(2014), S. 102–109. http://dx.doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2014.
07.045
[216] Pan, Z. W. ; Dai, Z. R. ; Ma, C. ; Wang, Z. L.: Molten Gallium as a
Catalyst for the Large-Scale Growth of Highly Aligned Silica Nanowires.
In: Journal of the American Chemical Society 124 (2002), Nr. 8, S.
1817–1822. http://dx.doi.org/10.1021/ja017284n
[217] Varshni, Y. P.: Temperature dependence of the energy gap in
semiconductors. In: Physica 34 (1967), Nr. 1, S. 149–154. http:
//dx.doi.org/10.1016/0031-8914(67)90062-6
[218] Wu, J. D. ; Huang, Y. S. ; Brammertz, G. ; Tiong, K. K.: Optical
characterization of thin epitaxial GaAs films on Ge substrates. In:
159
Literatur
Journal of Applied Physics 106 (2009), Nr. 2, S. 023505. http://dx.
doi.org/10.1063/1.3173282
[219] Brammertz, G. ; Mols, Y. ; Degroote, S. ; Motsnyi, V. ; Leys,
M. ; Borghs, G. ; Caymax, M.: Low-temperature photoluminescence
study of thin epitaxial GaAs films on Ge substrates. In: Journal of
Applied Physics 99 (2006), Nr. 9, S. 093514. http://dx.doi.org/10.
1063/1.2194111
[220] Knuuttila, L. ; Lankinen, A. ; Likonen, J. ; Lipsanen, H. ; Lu, X.
; McNally, P. ; Riikonen, J. ; Tuomi, T.: Low Temperature Growth
GaAs on Ge. In: Japanese Journal of Applied Physics 44 (2005), Nr.
11, S. 7777–7784. http://dx.doi.org/10.1143/JJAP.44.7777
[221] Masselink, W. T. ; Fischer, R. ; Klem, J. ; Henderson, T. ; Pea-
rah, P. ; Morkoc¸, H.: Polar semiconductor quantum wells on nonpolar
substrates: (Al,Ga)As/GaAs on (100)Ge. In: Applied Physics Letters
45 (1984), Nr. 4, S. 457. http://dx.doi.org/10.1063/1.95214
[222] Modak, P. ; Hudait, M. K. ; Hardikar, S. ; Krupanidhi, S. B.:
OMVPE growth of undoped and Si-doped GaAs epitaxial layers on
Ge. In: Journal of Crystal Growth 193 (1998), Nr. 4, S. 501–509.
http://dx.doi.org/10.1016/S0022-0248(98)00600-9
[223] Sarma, K. ; Dalby, R. ; Rose, K. ; Aina, O. ; Katz, W. ; Lewis, N.:
Ge diffusion at Ge/GaAs heterojunctions. In: Journal of Applied Physics
56 (1984), Nr. 10, S. 2703. http://dx.doi.org/10.1063/1.333792
[224] Eftaxias, K. ; Hadjicontis, V.: Comments on the Diffusion of Ga
in Ge. In: Physica Status Solidi (b) 160 (1990), Nr. 1, S. K9–K12.
http://dx.doi.org/10.1002/pssb.2221600140
[225] Scho¨ne, Jan: Kontrolle von Spannungsrelaxation und Defektbildung in
metamorphen III-V Halbleiterheterostrukturen fu¨r hocheffiziente Solar-
zellen. Dissertation, Christian-Albrechts-Universita¨t Kiel, 2009
[226] Bogumilowicz, Y. ; Hartmann, J. M. ; Cipro, R. ; Alcotte, R. ;
Martin, M. ; Bassani, F. ; Moeyaert, J. ; Baron, T. ; Pin, J. B. ;
Bao, X. ; Ye, Z. ; Sanchez, E.: Anti-phase boundaries–Free GaAs
epilayers on “quasi-nominal” Ge-buffered silicon substrates. In: Applied
Physics Letters 107 (2015), Nr. 21, S. 212105. http://dx.doi.org/
10.1063/1.4935943
[227] Hartmann, J. M. ; Abbadie, A. ; Cherkashin, N. ; Grampeix, H. ;
Clavelier, L.: Epitaxial growth of Ge thick layers on nominal and
6 degree off Si(001); Ge surface passivation by Si. In: Semiconductor




[228] Choi, D. ; Harris, J. S. ; Kim, E. ; McIntyre, P. C. ; Cagnon, J. ;
Stemmer, S.: High-quality III–V semiconductor MBE growth on Ge/Si
virtual substrates for metal-oxide-semiconductor device fabrication.
In: Journal of Crystal Growth 311 (2009), Nr. 7, 1962–1971. http:
//dx.doi.org/10.1016/j.jcrysgro.2008.09.138
[229] Groenert, M. E. ; Leitz, C. W. ; Pitera, A. J. ; Yang, V. ; Lee,
H. ; Ram, R. J. ; Fitzgerald, E. A.: Monolithic integration of
room-temperature cw GaAs/AlGaAs lasers on Si substrates via relaxed
graded GeSi buffer layers. In: Journal of Applied Physics 93 (2003), Nr.
1, S. 362. http://dx.doi.org/10.1063/1.1525865
[230] Liu, H. ; Wang, T. ; Jiang, Q. ; Hogg, R. ; Tutu, F. ; Pozzi, F.
; Seeds, A.: Long-wavelength InAs/GaAs quantum-dot laser diode
monolithically grown on Ge substrate. In: Nature Photonics 5 (2011),
Nr. 7, S. 416–419. http://dx.doi.org/10.1038/NPHOTON.2011.120
[231] Volz, K. ; Beyer, A. ; Witte, W. ; Ohlmann, Jens ; Ne´meth,
Igor ; Kunert, Bernardette ; Stolz, Wolfgang: GaP-nucleation on
exact Si (001) substrates for III/V device integration. In: Journal
of Crystal Growth 315 (2011), Nr. 1, 37–47. http://dx.doi.org/10.
1016/j.jcrysgro.2010.10.036
[232] Skibitzki, O. ; Paszuk, A. ; Hatami, F. ; Zaumseil, P. ; Yamamoto,
Y. ; .. Schubert, M. ; Trampert, A. ; Tillack, B. ; Ted M., W. ;
Hannappel, T. ; Schroeder, T.: Lattice-engineered SiGe buffer on
Si(001) for GaP integration. In: Journal of Applied Physics 115 (2014),
Nr. 10, S. 103501. http://dx.doi.org/10.1063/1.4864777
[233] Scherrer, P.: Bestimmung der Gro¨ße und der inneren Struktur von
Kolloidteilchen mittels Ro¨ntgenstrahlen. In: Nachrichten von der Gesell-
schaft der Wissenschaften zu Go¨ttingen, Mathematisch-Physikalische





af Gitterkonstante des aufwachsenden Films
aGe Gitterkonstante Germanium (Volumenwert)
a⊥ Gitterkonstante (out-of-plane)
a‖ Gitterkonstante (in-plane)
as Gitterkonstante des Substrats
aSi Gitterkonstante Silizium (Volumenwert)
af,‖ gemessene in-plane Gitterkonstante des aufwachsenden Films
as,‖ gemessene in-plane Gitterkonstante des Substrats
−→
b Burgersvektor
b Betrag des Burgersvektor
C Elastische Konstante
ci Konzentration an i
DA doppel-atomare Stufe des Typs A
DB doppel-atomare Stufe des Typs B
dhkl Netzebenenabstand
dSchicht Dicke der Schicht
dT,i Terrassenbreite einer Si- oder Ge-Oberfla¨che
dc kritische Schichtdicke
e Elementarladung
EB Bindungsenergie im Festko¨rper
EF Energie des Ferminiveaus
Eg Energie der Bandlu¨cke
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Nomenklatur
Ei Energie des Niveaus i
Ek Energie des Niveaus k
EL Energie des Leitungsbands
Ephot Energie eines Photons





G⊥ reziproke Gitterkoordinate (out-of-plane)
h Plancksches Wirkungsquantum
h, k, l Millersche Indizes
hAPB Ho¨he der Antiphasengrenze
HDS Ho¨he einer doppel-atomaren Stufe
HES Ho¨he einer mono-atomaren Stufe











Ri Wachstumsrate von Si,Ge,Sb,C,GaAs




SA mono-atomare Stufe des Typs A
SB mono-atomare Stufe des Typs B










αGe(T ) thermischer Ausdehnungskoeffizient fu¨r Ge
αSi(T ) thermischer Ausdehnungskoeffizient fu¨r Si
β Einfallwinkel
δ Gangunterschied
∆γ Differenz der Oberfla¨chenenergien
δkipp Substratverkippung
Gitter Verspannung infolge der Gitterfehlpassung
0(T ) temperaturabha¨ngige Verspannung
th(T ) thermisch induzierte Verspannung
γf Oberfla¨chenenergie des aufwachsenden Films
γi Oberfla¨chenenergie der Grenzfla¨che zwischen Substrat und Schicht
γs Oberfla¨chenenergie des Substrats
ιdicke Halbwertsbreite (Beitrag der Schichtdicke)
ιintr Halbwertsbreite (intrinsischer Beitrag)
ιkipp Halbwertsbreite (Beitrag der Gitterverkippung)
ιkr Halbwertsbreite (Beitrag Probenkru¨mmung)
ιmess Halbwertsbreite (gemessen)
ιmono Halbwertsbreite (Beitrag des Monochromators)
ιzerr Halbwertsbreite (Beitrag der Gitterverzerrung)
λ Wellenla¨nge
λimfp mittlere freie Wegla¨nge
Λ Bedeckung
µf chemisches Potential des aufwachsenden Films
µs chemisches Potential des Substrats
ν Frequenz elektromagnetischer Strahlung
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Nomenklatur
φ azimutale Ausrichtung einer Probe (XRD)
ϕ Beugungswinkel (TEM)
ΦAna Austrittsarbeit des Analysators
φmis azimutale Orienteierung des Fehlschnitts
ΦPr Austrittsarbeit der Probe
ρ Dichte
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